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Introduction
Les enjeux d’une modélisation micromécanique
La connaissance du comportement mécanique des matériaux métalliques utilisés dans les ré-
acteurs des centrales nucléaires est primordiale afin de garantir la sûreté de l’exploitation des
centrales. Il est nécessaire de comprendre l’endommagement et la rupture des matériaux utilisés
pour la construction des composants de ces réacteurs. Expérimentalement, ce sont par exemple
des mécanismes de clivage ou encore de rupture transgranulaire qui sont observés comme étant à
l’origine des phénomènes de dégradation des matériaux. Pour appuyer ces observations avec des
modèles mécaniques, il convient d’utiliser des méthodes de calcul appropriées et de se placer à
une échelle adaptée. Si des techniques d’homogénéisation à champ moyen sont souvent suffisantes
pour prédire le comportement moyen (ou effectif) d’un matériau, elles ne sont en revanche pas ca-
pables de fournir les champs mécaniques locaux à l’origine des phénomènes de dégradation du
matériau. Des techniques d’homogénéisation à second gradient peuvent alors être utilisées pour
rendre compte des fluctuations des champs dans les phases [Liu et Castañeda, 2004; Lahellec et
Suquet, 2013] mais sans considérer les interactions entre phases. Ce sont en revanche les calculs
en champ complet qui semblent être les mieux adaptés pour l’étude de phénomènes localisés ré-
sultant de ces interaction entre phases, comme par exemple aux joints de grains qui sont des sites
souvent critiques pour la rupture. Des études sont ainsi réalisées pour comprendre par exemple
les phénomènes de corrosion sous contrainte [Kamaya et Itakura, 2009; McMurtrey et al., 2011;
Couvant et al., 2012], d’amorçage et de micropropagation de fissures de fatigue [Guilhem et al.,
2010; Schwartz et al., 2010], ou encore de rupture intergranulaire [Diard et al., 2005; Musienko
et Cailletaud, 2009; Simonovski et Cizelj, 2013].
L’essor de la micromécanique est en partie lié au développement de nombreux outils expéri-
mentaux permettant l’observation des phénomènes mécaniques se produisant à l’échelle micro-
structurale. Citons par exemple le Microscope Electronique à Balayage (MEB) pour une obser-
vation de la microstructure en surface ainsi que sa caractérisation par diffraction des électrons
rétro-diffusés (EBSD pour Electron Back-Scattered Diffraction), le Microscope Electronique à
Transmission (MET) ou encore la tomographie à rayons X pour une observation dans le volume.
En parallèle, des avancées considérables ont été réalisées dans la modélisation du comportement
des matériaux à cette échelle et les calculs de microstructures associés, allant de paire avec des
méthodes numériques et des moyens de calcul plus performants. De nombreuses lois dites de
plasticité cristalline ont ainsi vu le jour pour permettre une description fine des champs méca-
niques locaux, par des méthodes basées sur la transformée de Fourier rapide (FFT) [Lebensohn
et al., 2008; Kanjarla et al., 2012; Brenner et Suquet, 2013] ou par des méthodes éléments finis,
comme par exemple le modèle de Méric et Cailletaud [1991] que nous utiliserons, ou beaucoup
d’autres répertoriés dans le travail de revue de Roters et al. [2010].
Introduction
A condition d’être validées à partir de données expérimentales, les lois de plasticité cristal-
line constituent un véritable outil d’analyse et de prévision. Elles permettent d’accéder à l’état
de contrainte dans un polycristal sous sollicitation, une information particulièrement recherchée
afin d’étudier les mécanismes de dégradation du matériau précédemment cités, et pratiquement
inaccessible expérimentalement. Néanmoins, la validation de lois de comportement à cette échelle
reste aujourd’hui difficile. La robustesse de ces lois en dépend, ainsi que les analyses et prévi-
sions qui en découlent. Ainsi, un premier enjeu industriel des travaux présentés dans ce manuscrit
s’inscrit dans cette démarche menée à EDF R&D d’enrichir la compréhension du comportement
mécanique des polycristaux, en amont de l’étude des mécanismes d’endommagement des maté-
riaux. L’objectif est de proposer une approche couplant des simulations numériques utilisant les
lois de plasticité cristalline et des mesures expérimentales réalisées à l’échelle de la microstruc-
ture, afin de contribuer à une meilleure compréhension de la plasticité cristalline et d’identifier les
paramètres de lois modélisant cette plasticité.
Du monocristal au polycristal : cadre du projet européen PERFORM 60
Les modèles prédictifs du comportement macroscopique des matériaux utilisés dans les réac-
teurs doivent pouvoir prendre en compte le vieillissement des matériaux, provoqué par exemple
par l’irradiation. Pour permettre le lien entre les défauts d’irradiation se produisant à l’échelle
atomique et la modification du comportement macroscopique qui en résulte, des approches mul-
tiéchelles et multiphysiques (Figure 1) sont développées dans le cadre du projet européen PER-
FORM 60 [Leclercq et al., 2010] mené par EDF R&D et les autres principaux acteurs européens
du nucléaire (CEA, SCK-CEN, SERCO, etc.). Les défauts induits aux tout premiers instants après
l’irradiation sont étudiés par des calculs ab initio [Domain, 2006; Malerba et al., 2010], puis uti-
lisés pour prédire les modifications de la microstructure à plus long terme par des simulations
Monte-Carlo. C’est ensuite par des simulations de dynamique moléculaire que l’interaction entre
ces défauts et les dislocations est considérée [Rodney, 2004; Monnet, 2007]. A une échelle supé-
rieure, le durcissement qui en résulte, qui est à prendre en compte dans les modèles de plasticité
cristalline, est déterminé par des calculs de dynamique des dislocations [Queyreau et al., 2010].
Enfin, l’impact sur la ténacité du matériau, qui conditionne la durée de fonctionnement opération-
nel des composants du réacteur, est alors évalué par des techniques d’approche locale de la rup-
ture [Beremin, 1983; Mudry, 1987] qui font appel au comportement plastique effectif ou encore
par des approches micromécaniques reposant sur des calculs d’agrégats polycristallins [Vincent
et al., 2011; N’Guyen et al., 2012]. Dans ce schéma multiéchelle, un intérêt tout particulier est
porté dans ces travaux de thèse sur le passage du monocristal au polycristal. Si les modèles de
plasticité cristalline sont inspirés de résultats de la dynamique des dislocations, ils le sont pour
des milieux monocristallins infinis. Leur utilisation pour décrire le comportement d’un agrégat
polycristallin demande à être validée par des confrontations avec des données expérimentales.
Dans ce contexte, le comportement des joints de grains ou de macles est encore mal compris
et demeure un sujet de recherche majeur en micromécanique. Il a été montré par exemple que les
interactions des dislocations avec les interfaces dans les polycristaux dépendent de la structure
même de ces interfaces [Priester, 2001; Jiang et al., 2013], ce qui a une influence sur le niveau
des contraintes. Lorsqu’un polycristal se déforme plastiquement, une courbure du réseau cristallin
est observée expérimentalement aux joints de grains [Ashby, 1970; Perrin et al., 2010; Britton et
Wilkinson, 2011; Jiang et al., 2013]. Cette courbure du réseau induit une incompatibilité de la dé-
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FIGURE 1 – Modélisation multiéchelle et multiphysique du projet PERFORM 60 [Leclercq et al.,
2010]
formation à proximité des interfaces, à l’origine d’un effet durcissant. Des modèles de plasticité à
gradient [Fleck et Hutchinson, 1993; Gao et al., 1999; Xue et al., 2002; Gurtin, 2002] ou des mo-
dèles de milieux continus d’ordre supérieur [Forest et al., 2000; Neff, 2006] parviennent à prendre
en compte cette courbure du réseau grâce à la description des dislocations géométriquement néces-
saires (GNDs pour Geometrical Necessary Dislocations), un concept introduit par Ashby [1970].
Parmi leurs applications possibles, nous pouvons citer l’étude de la plasticité au voisinage de la
pointe d’une fissure [Perrin et al., 2010], l’effet Hall-Petch [Forest et al., 2000; Beaudoin et al.,
2000; Geers et al., 2006; Evans et Hutchinson, 2009; Baker et al., 2014], ou encore les effets
de taille de grain sur les motifs de localisation de la déformation plastique [Cordero et al., 2012].
L’échelle à laquelle sont observés les effets de taille de grain est généralement micrométrique [Guo
et al., 2014], ce qui est en accord avec les prévisions de nombreuses études numériques [Cheong
et al., 2005; Geers et al., 2006; Taupin et al., 2010, 2012; Chang et al., 2012].
Dans ce travail de thèse, nous avons choisi d’étudier des modèles locaux de plasticité cristal-
line, assurant naturellement la compatibilité de la déformation, en particulier le modèle proposé
par Méric et Cailletaud [1991] et celui développé à EDF R&D par Monnet [2009] davantage fondé
sur la physique. Ces modèles ont l’avantage d’être généralement plus simples à mettre en œuvre et
plus rapides à intégrer que ceux non-locaux, dans l’optique d’une utilisation pratique à EDF R&D.
L’enjeu est de valider dans ce cas précis ce choix de modélisation pour le comportement de poly-
cristaux et d’optimiser les paramètres des lois pour qu’elles décrivent au mieux les hétérogénéités
de déformation observées expérimentalement.
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Expérimentation in situ
L’expérimentation in situ consiste à réaliser un essai à l’intérieur de la chambre d’un appa-
reil servant à la caractérisation du matériau, qui peut être un simple examen visuel ou encore une
mesure physico-chimique. Ce type d’expérimentation permet de dépasser les limitations des es-
sais classiques en laboratoire et de caractériser le matériau sous sollicitation et en temps réel. En
effet, la mesure n’est plus simplement réalisée avant et après, mais tout au long de l’essai. Cela
impose de nombreuses contraintes : le dispositif expérimental permettant d’appliquer un charge-
ment mécanique à une éprouvette doit généralement être miniaturisé, il ne doit pas interférer avec
la mesure ni être sensible à l’environnement de l’acquisition de la mesure (atmosphère particu-
lière, température, radiation, etc.) et le temps d’acquisition doit permettre le suivi du phénomène
physique à observer. Si ces conditions sont vérifiées, un large champ de possibilités s’ouvre à l’ex-
périmentation mécanique et aux informations qui peuvent être acquises au cours d’un essai. Par
exemple, outre la réalisation de mesures de champs détaillées dans les paragraphes suivants, un
essai in situ dans un MEB permet le suivi par EBSD des changements de phase d’un matériau à
haute température [Seward et al., 2004], ou encore de caractériser des structures nanométriques où
quelques millinewtons sont appliqués pour des allongements de quelques micromètres [Zhu et al.,
2006; Espinosa et al., 2012]. Des essais in situ peuvent également être réalisés dans un microscope
à force atomique (AFM pour Atomic Force Microscope) pour le suivi de l’amorçage de la corro-
sion en surface [Martin et al., 2008], ou encore dans une ligne de lumière d’un synchrotron pour
analyser l’évolution des propriétés de diffraction du matériau [Brauser et al., 2010; Dutta et al.,
2013].
La validation de modèles de plasticité cristalline requiert l’acquisition de données expérimen-
tales à l’échelle microstructurale. Le MEB apparaît naturellement comme l’outil expérimental le
mieux adapté pour étudier le comportement cristallin, par des analyses EBSD pour caractériser la
microstructure, ou encore pour l’imagerie permettant d’observer la surface d’échantillons sur une
large gamme d’échelles. La corrélation d’images numériques, qui permet d’obtenir une informa-
tion expérimentale dense spatialement, est une technique de suivi d’essai qui paraît toute indiquée
pour obtenir des mesures de champs cinématiques à partir d’images acquises au MEB avec une
résolution spatiale inférieure à la taille des grains [Sutton et al., 2007]. L’information cinéma-
tique alors obtenue est bien plus riche que l’allongement moyen de la zone utile d’une éprouvette,
généralement mesuré avec un extensomètre pour un suivi classique d’un essai à des échelles supé-
rieures. Les premières mesures de champs à partir d’images MEB sont réalisées dans les années
1980-90 à partir d’essais interrompus [Belgacem et Bretheau, 1985] ou d’essais in situ (à l’in-
térieur du microscope) [Allais et al., 1994; Crépin et al., 1995; Liu et Fischer, 1997; Doumalin,
2000] grâce au développement de techniques de marquage permettant le suivi d’un motif au cours
d’un chargement. Les mesures ne se limitent pas aux petites déformations, l’étude proposée par
Schroeter et McDowell [2003] conduit à la mesure de champs locaux pour une déformation ma-
croscopique jusqu’à 100 %. Les champs mesurés peuvent être 2D [Sutton et al., 2007] (Figure 2)
ou même 3D surfaciques [Zhu et al., 2011; Li et al., 2013].
Cependant, les conditions expérimentales ne permettent pas toujours de mener l’essai à l’inté-
rieur du MEB, comme par exemple lorsqu’il est réalisé à haute température [Dexet, 2006; Soula
et al., 2009]. Seuls les champs de déplacements résiduels peuvent alors être déterminés. Notons
que d’autres techniques expérimentales permettent également d’obtenir des champs à l’échelle mi-
crostructurale, suffisamment résolus pour permettre une comparaison avec des modèles de plas-
ticité cristalline. Différents moyens d’observation peuvent être exploités pour ce type d’essais,
4
Introduction
FIGURE 2 – Déformation longitudinale mesurée à la surface d’un alliage Al-Mg pour une défor-
mation macroscopique de 2.5 % [Pouillier, 2011]
comme par exemple la microscopie optique [Saai et al., 2010; Badulescu et al., 2011] ou encore
la microscopie à force atomique (AFM) [Soppa et al., 2001]. Une approche multiéchelle proposée
par Efstathiou et al. [2010] étudie ainsi les hétérogénéités de déformation par corrélation d’images
à partir d’images acquises au microscope optique.
De nombreuses études ont alors montré la possibilité de réaliser des mesures de champs à
l’échelle de la microstructure, afin d’étudier les effets des joints de grains [Ma et al., 2006a,b],
pour relier la localisation des déformation à l’orientation cristallographique [Tschopp et al., 2009],
pour déterminer des paramètres de la mécanique de la rupture [McNeill et al., 1987; Forquin et al.,
2004], ou encore pour étudier la déformation plastique cumulée en pointe de fissure [Carroll et al.,
2013]. Couplées à des études numériques, les mesures de champs à l’échelle de la microstructure
offrent de nombreuses possibilités au delà de la validation de modèle, comme par exemple l’étude
de la rupture intergranulaire [Pouillier et al., 2012], ou encore l’identification de paramètres de loi
de plasticité cristalline [Hoc et al., 2003; Héripré et al., 2007; Gérard et al., 2009]. Nous verrons
alors, dans le contexte de ce dernier exemple qui nous intéresse ici, que ce couplage expérimental-
numérique soulève de nombreuses interrogations et impose des hypothèses de modélisation.
Par rapport aux mesures de champs plus classiques, réalisées à l’échelle macroscopique avec
un appareil photographique ou une caméra, les mesures à partir de l’imagerie MEB posent de nom-
breuses difficultés. Si un mouchetis de peinture est simplement déposé sur l’éprouvette lorsque la
texture naturelle du matériau ne permet pas le suivi de la déformation, le dépôt d’un motif aléa-
toire sur des micro-éprouvettes n’est pas une technique simple à mettre en œuvre. L’environnement
électromagnétique de l’imagerie MEB implique des distorsions spatiales et temporelles de l’objet
observé et des biais et incertitudes de mesure non négligeables [Sutton et al., 2006, 2007; Ru et al.,
2011; Zhu et al., 2011], qui rendent la corrélation d’images plus délicate avec des niveaux d’in-
certitude importants des champs cinématiques mesurés. Enfin, l’étude d’un matériau à l’échelle de
sa microstructure soulève des interrogations quant à la dimension de la zone étudiée, par rapport
à la taille des grains, à la résolution spatiale de la mesure et aux limitations du microscope utilisé.
Dans ce contexte, les objectifs qui ont été fixés pour ce travail sont de proposer une méthode de
corrélation d’images numériques robuste qui permette une mesure 2D des déplacements à partir
d’essais de traction in situ réalisés dans le MEB. Ces mesures doivent pouvoir saisir les motifs de
localisation intragranulaire des déformations et être reliées à la microstructure du matériau en vue
d’une comparaison avec des simulations, tout en quantifiant l’incertitude de mesure.
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Identification de paramètres de lois de plasticité cristalline
Au delà de la validation de la modélisation, l’abondance d’informations expérimentales spa-
tiales et temporelles fournies par les mesures de champs cinématiques est idéale pour permettre
une identification des paramètres de loi de plasticité cristalline par une approche inverse. Si de
nombreuses études ont exploité les mesures de champs pour l’identification de paramètres de lois
à l’échelle macroscopique, [Meuwissen et al., 1998; Kajberg et al., 2004; Mathieu et al., 2014]
pour ne citer que quelques exemples, rares sont celles à l’échelle microstructurale qui ont abouti
à l’identification de paramètres de loi de plasticité cristalline [Hoc et al., 2003; Dexet, 2006; Hé-
ripré, 2006]. A cette échelle, plusieurs travaux ont néanmoins contribué ces dernières années au
couplage entre des calculs de plasticité cristalline et des mesures de champs à partir d’images ac-
quises par imagerie optique [Zhao et al., 2008; Grennerat, 2011; Montagnat et al., 2011] ou au
MEB [Delaire et al., 2000; Héripré et al., 2007; Gérard et al., 2009; Pouillier et al., 2012], en vue
d’enrichir la compréhension du comportement mécanique des polycristaux. Dans ces travaux, la
simulation par éléments finis est alors enrichie par des données expérimentales concernant la mi-
crostructure expérimentale à modéliser, telles que la morphologie ou l’orientation des grains. Le
couplage entre l’expérience et la simulation nécessite la mise en place d’une méthodologie sim-
plifiant la situation expérimentale réelle. Les hypothèses associées et leurs effets ont été analysés
en détail dans les travaux de Héripré [2006], mettant en évidence une forte incertitude sur la va-
leur des paramètres identifiés. Nous veillerons en conséquence à limiter au maximum ces sources
d’erreurs, à les quantifier et à les intégrer dans la méthodologie proposée dans ce travail.
Le schéma de la Figure 3 illustre la procédure d’identification qui sera mise en place. Par une
analyse de diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD), la microstructure sera déterminée dans
une zone d’intérêt en surface d’une éprouvette qui sera ensuite sollicitée par un essai de traction in
situ. La connaissance de cette microstructure permettra de construire un maillage s’appuyant sur
les joints de grains et qui sera utilisé pour mesurer les déplacements en surface dans cette même
zone d’intérêt par corrélation d’images numériques (CIN) au cours de l’essai de traction. Nous
verrons que le dépôt d’un motif est alors nécessaire pour une telle mesure. Ce même maillage sera
d’autre part utilisé pour simuler l’essai de traction dans un calcul par éléments finis avec une loi
de comportement de plasticité cristalline. Des conditions aux limites expérimentales seront impo-
sées au cours du temps pour que la simulation soit réaliste par rapport à l’expérience, comme le
montrent clairement les travaux de Héripré [2006]. Les déplacements simulés et mesurés pour-
ront alors être confrontés pour valider la modélisation dans un premier temps, puis pour identifier
les paramètres de loi dans un second temps. L’utilisation d’une même base cinématique pour les
calculs et les mesures permettra d’imposer les conditions aux limites ou de comparer les champs
directement, évitant ainsi toute erreur d’interpolation spatiale.
Pour cette approche d’identification, nous mettrons en place la méthode de recalage du mo-
dèle par éléments finis, utilisée par exemple par Meuwissen et al. [1998] pour l’identification des
paramètres de la plasticité J2, ainsi que des développements récents proposés pour régulariser le
problème d’identification mal posé [Gras et al., 2014; Mathieu et al., 2014]. L’identification sera
mise en œuvre pour un acier inoxydable austénitique 316LN, dont le comportement polycristallin
intéresse tout particulièrement EDF R&D de par son utilisation dans les composants des réacteurs
à eau pressurisée. Dans le contexte du couplage entre l’expérience et la modélisation, les aciers
austénitiques présentent une microstructure relativement simple et régulière, ce qui est un avantage
pour la modélisation de polycristaux.
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FIGURE 3 – Schéma de la procédure d’identification de paramètres de lois de plasticité cristalline
Dans ce cadre de l’identification à partir de mesures de champs à l’échelle microstructurale,
plusieurs interrogations se posent auxquelles peu d’éléments de réponse ont été apportés jusqu’à
présent dans la littérature. Les choix adoptés pour la modélisation permettent-ils une description
fine et réaliste des mécanismes physiques de déformation dans les polycristaux tout en rendant le
problème d’identification suffisamment bien posé ? Quels paramètres de la loi de plasticité cris-
talline sont identifiables avec la méthode proposée ? Quelle est leur sensibilité à l’incertitude de
mesure ? Quelle est l’influence de la taille de grain sur les paramètres identifiés ? Nous chercherons
à répondre à ces différentes questions tout au long de ce travail.
Travail proposé
L’objectif de la thèse est de proposer une méthode de corrélation d’images numériques adaptée
aux mesures cinématiques dans les polycristaux et de la mettre en application pour l’identification
de paramètres de lois de plasticité cristalline. Le travail proposé s’articulera autour de quatre cha-
pitres, débutant chacun par une revue bibliographique :
• Le premier chapitre portera sur la présentation du matériau utilisé dans ce travail, de sa
caractérisation microstructurale et de la technique d’imagerie par microscopie électronique
à balayage. Des précisions seront apportées sur la préparation d’éprouvettes de traction in
situ pour différentes tailles de grain du matériau.
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• Le deuxième chapitre sera consacré aux mesures de champs cinématiques à la surface de
polycristaux par une méthode de corrélation d’images numériques régularisée mécanique-
ment. Une technique de dépôt d’une texture artificielle sera présentée et les distorsions
liées à cette technique et à l’imagerie seront quantifiées. L’influence de la taille des grains
sur les mesures sera étudiée.
• Le troisième chapitre sera dédié à la simulation par éléments finis des essais in situ avec
une modélisation de la microstructure expérimentale et la confrontation de deux lois lo-
cales de plasticité cristalline. Une validation de la simulation sera proposée et l’influence
des orientations cristallographiques de la microstructure sur l’activité des systèmes de glis-
sement sera analysée.
• Le quatrième chapitre portera sur l’identification de paramètres de lois par la méthode du
recalage de modèle par éléments finis. Deux approches seront présentées, la première met-
tant en jeu uniquement les champs de déplacement mesurés et simulés à l’échelle micro-
structurale, la seconde proposant un couplage multiéchelle en considérant en plus l’effort
macroscopique. Les paramètres d’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud et
les coefficients de la matrice d’interaction entre systèmes de glissement seront identifiés.
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Chapitre 1
Le matériau étudié
Ce premier chapitre est consacré à la présentation du matériau de l’étude, l’acier
inoxydable austénitique AISI 316LN. Une étude bibliographique sur les aciers in-
oxydables austénitiques utilisés dans les réacteurs à eau pressurisée, sur l’utilisa-
tion du microscope électronique à balayage, et sur les systèmes de glissement du
monocristal est tout d’abord proposée. Les caractéristiques du lot matière utilisé
dans l’étude sont ensuite détaillées, avant de présenter la préparation d’éprouvettes
de traction in situ avec différentes tailles de grain.
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Utilisation et caractérisation microstructurale
1.1 Utilisation et caractérisation microstructurale
1.1.1 Aciers inoxydables austénitiques dans les réacteurs à eau pressurisée
Les aciers inoxydables austénitiques de la série AISI 300 sont largement utilisés dans le mi-
lieu industriel, et plus particulièrement dans les réacteurs à eau pressurisée, du fait de leurs bonnes
propriétés mécaniques, notamment leur résistance à la corrosion. Ces alliages de fer possèdent
une teneur massique de base de 17-18% en chrome, de 10-12% en nickel et de 0.01-0.03% en car-
bone. La forte proportion de chrome, principal élément d’addition, favorise la formation d’une fine
couche d’oxyde de chrome (de passivation) en surface de l’acier, lui conférant sa bonne résistance
à la corrosion.
Différentes nuances d’acier inoxydables austénitiques sont utilisées dans les composants des
réacteurs à eau pressurisée. Au niveau des internes de cuve, citons par exemple l’utilisation de
l’acier 304 hypertrempé pour le cloisonnement et les renforts, ou celle de l’acier 316 écroui pour
la visserie. Par rapport aux aciers 304, les aciers 316 ont une teneur en chrome légèrement infé-
rieure, une teneur en nickel légèrement supérieure, et la présence à hauteur de 2-3% massique de
molybdène. Ces différences de teneurs en chrome et en nickel favorisent la formation de la phase
austénitique par rapport à la phase ferritique. L’ajout de molybdène accroît la résistance de l’acier
face à de nombreux milieux corrosifs (acides ou chlorés par exemple).
L’acier 316LN étudié dans ce travail est assez proche des aciers précédemment cités en termes
de comportement mécanique à température ambiante. Sa teneur en carbone est néanmoins réduite
(L pour Low carbon) et sa teneur en azote est contrôlée (N pour Nitrogen). Ce matériau, utilisé
dans le passé pour la cuve du réacteur Superphénix, n’est pas employé actuellement dans les réac-
teurs à eau pressurisée qui ont recours à l’acier 316 écroui pour la visserie des internes. Cependant,
il pourrait être utilisé dans les réacteurs de quatrième génération pour ses très bonnes propriétés
mécaniques à hautes températures [Byun et al., 2004]. Il est largement utilisé dans le milieu in-
dustriel pour sa résistance à la fois à la corrosion, au fluage et sa tenue à la rupture [Jayakumar
et al., 2013].
1.1.2 Microscopie électronique à balayage
Le microscope électronique à balayage (MEB) est un instrument de haute résolution pour
étudier les matériaux à l’échelle de leur microstructure. Il permet d’observer non seulement la to-
pographie, mais aussi la composition chimique et l’orientation cristallographique à la surface d’un
échantillon, avec une résolution de quelques dixièmes de nanomètres pour les plus performants,
contre environ un micromètre pour les plus puissants microscopes optiques. Son utilisation couvre
une large gamme d’applications. En métallurgie, il permet par exemple d’étudier l’influence de la
zone affectée thermiquement sur la rupture d’un joint de soudure [Sharma et al., 2013]. En méca-
nique de la rupture, il peut être utilisé pour suivre un trajet de fissuration [Guan et Yu, 2013], ou
pour analyser le faciès de rupture [Rouffié et al., 2013]. En corrosion, il est par exemple utilisé pour
analyser l’oxydation d’un matériau [Koury et al., 2013] ou encore pour caractériser l’influence de
l’hydrogène sur la rupture [Koyama et al., 2013]. Dans ce travail, le MEB est utilisé pour déposer
un motif aléatoire par microlithographie pour caractériser la microstructure et comme imageur
pour suivre des essais in situ.
La technique d’imagerie MEB est basée sur l’interaction électron-matière capable de pro-
duire des images en haute résolution de la surface d’un échantillon [GN-MEBA Groupe et Brisset,
2008]. Le principe du MEB consiste en la projection d’un faisceau d’électrons incidents sous ultra-
vide, avoisinant 10−7 Pa, sur la surface du matériau à analyser, qui réémet certaines particules en
10
Le matériau étudié
réponse (Figure 1.1). L’interaction électrons-matière génère des électrons Auger, des électrons se-
condaires (SE) de faible énergie, des électrons rétrodiffusés (BSE) d’énergie comparable à celle du
rayon incident et des rayons X caractéristiques. Ces particules émises font intervenir un volume
de matière de différentes profondeurs en fonction de leur nature, allant de 1 nm pour les élec-
trons Auger jusqu’à 5 µm pour les rayons X. Différents détecteurs permettent ensuite de capter et
d’analyser ces particules. Le balayage du faisceau incident sur la surface de l’échantillon conduit
à une cartographie représentant une variation sur la zone balayée de l’intensité du signal reçu par
le détecteur. Cette variation est liée à la topographie ou à la composition chimique de la surface
observée, en fonction des particules analysées et du détecteur utilisé.
rayons X
BSE
rayons X
SE
BSE
électrons Auger
SE
Faisceau d’électrons incidents
échantillon
~ 2 - 5 µm
~ 0.1 - 2 µm
~ 10 nm
FIGURE 1.1 – Schéma de l’interaction du faisceau d’électrons incidents avec la matière, reproduit
d’après [GN-MEBA Groupe et Brisset, 2008]
Un MEB FEI Quanta FEG 600 a été utilisé pour l’acquisition d’images. Sa grande chambre
permet d’y introduire une platine de traction miniaturisée et ainsi d’acquérir des images au cours
d’essais de traction in situ. Le détecteur Everhart-Thornley (ETD) d’électrons secondaires et le
détecteur d’électrons rétrodiffusés (BSE) de type semi-conducteur à deux quadrants ont tous les
deux été utilisés sous une tension d’accélération de 10 kV et pour une distance de travail de 14 mm.
Une définition d’image de 2048×1887 pixels et une dynamique codée sur 16 bits ont été choisies.
Avec le détecteur ETD, la sensibilité à la topographie de la surface est plus importante qu’avec
le détecteur BSE en contraste chimique (voir Figure 1.2) : l’émergence en surface de bandes de
glissement qui intervient assez tôt au cours d’un essai de traction (dès 0.1% de déformation) est
progressivement marquée sur les images en SE par une évolution du contraste. Etant donné que
l’appariement d’images pour la mesure de champs repose sur la conservation des niveaux de gris,
le mode BSE a été préféré pour l’acquisition des images au cours des essais in situ. Ce choix est
d’ailleurs recommandé pour la corrélation d’images MEB dans le travail de Sutton et al. [2007].
La diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) est une technique expérimentale permettant
de caractériser en surface la microstructure des matériaux [Baudin, 2010]. Les électrons rétrodif-
fusés sont diffractés par les différents plans cristallographiques diffractants d’un certain volume
de matière sous forme de cônes de diffraction dont l’intersection avec un écran phosphorescent
forme des bandes sur un cliché de Kikuchi (Figure 1.3). Cet écran est positionné avec un angle
de 70° par rapport au faisceau incident afin d’optimiser l’intensité du signal reçu et le cliché de
diffraction est observé grâce à une caméra CDD. L’analyse du cliché permet d’associer chaque
bande à un plan cristallin, puis de déterminer, par comparaison à une base de données, la phase et
l’orientation cristalline du volume analysé.
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(a) (b)
FIGURE 1.2 – Image MEB en SE (a) et BSE (b) de la surface d’une éprouvette mouchetée défor-
mée à 25%
Une acquisition EBSD permet de caractériser la microstructure en surface d’un échantillon.
La morphologie des grains dans le volume est accessible mais uniquement de manière destructive,
telle que proposée dans le travail de Le Pécheur [2008] par polissages successifs.
(a) (b)
FIGURE 1.3 – Schéma de l’obtention d’un diagramme de Kikuchi (a), issu de [Baudin, 2010], et
exemple de diagramme de Kikuchi pour une phase austénitique (b)
Dans ce travail, le microscope servant aux acquisitions d’images au cours d’essais in situ
n’étant pas équipé de détecteur EBSD, un MEB Zeiss Supra 55 a été utilisé pour les mesures
EBSD. Une tension d’accélération de 25 kV et une distance de travail de 14 mm ont été choisies.
Le logiciel TSL OIMTM a été utilisé pour le traitement des données d’acquisition [TSL, 2009].
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1.1.3 Systèmes de glissement du monocristal CFC
Les réseaux cristallins réels contiennent des irrégularités dans la disposition ordonnée des
atomes sans lesquelles la déformation plastique d’un solide monocristallin ne serait possible qu’en
appliquant une contrainte bien plus grande que celle constatée expérimentalement [Taylor, 1934].
Ces défauts peuvent être de différentes natures : un défaut ponctuel (lacune ou interstitiel), une
dislocation, une macle 1, un joint de grain ou encore un précipité.
Les dislocations sont les défauts qui contribuent majoritairement à l’énergie dissipée dans le
matériau lorsqu’il plastifie. La plasticité est associée à un mouvement de dislocations dans le ré-
seau cristallin. La propagation de dislocations dans un plan dense d’atomes entraîne le glissement
dans une direction particulière des deux blocs d’atomes de part et d’autre de ce plan, appelé plan
de glissement. Les plans et directions de glissement dépendent de la nature du réseau cristallin.
La phase austénitique de l’acier 316LN présente un réseau cristallin Cubique à Face Centrée
(CFC) dont la maille élémentaire est rappelée en Figure 1.4. Les plans de glissement sont ceux
de plus forte densité atomique, soit, pour le réseau CFC, les plans octaédriques de type {111}.
Il existe alors trois directions de glissement différentes possibles, les directions de type 〈110〉.
Par symétrie, le réseau CFC présente au total douze systèmes de glissement différents, indexés
par la notation de Schmid et Boas [1935] ou par la numérotation s de Code_Aster utilisée par la
suite, définis par la normale ns au plan de glissement et par la direction de glissement ms (voir
Tableau 1.1).
FIGURE 1.4 – Maille cristallographique de la structure cubique à face centrée
Vecteur normal ns (111) (11¯1)
Direction de glissementms [1¯01] [01¯1] [1¯10] [1¯01] [011] [110]
Notation de Schmid & Boas B4 B2 B5 D4 D1 D6
Numérotation Code_Aster s 1 2 3 4 5 6
(1¯11) (1¯1¯1)
[01¯1] [110] [101] [1¯10] [101] [011]
A2 A6 A3 C5 C3 C1
7 8 9 10 11 12
TABLEAU 1.1 – Systèmes de glissement de la structure cubique à face centrée
1. Par abus de langage, nous appelons macle ce qui est en réalité un individu de macle [GéoWiki, 2011].
13
Utilisation et caractérisation microstructurale
Le mouvement des dislocations est conditionné par la contrainte σ appliquée localement sur le
réseau cristallin. La cission résolue τs sur un système de glissement s est définie par la contrainte
tangentielle sur le plan de glissement et selon la direction de glissement, telle que
τs = σ : µs (1.1)
où σ est le tenseur de contrainte appliquée, et µs le tenseur de Schmid défini par
µs =
1
2
(ms⊗ns+ns⊗ms) (1.2)
Selon la loi de Schmid, le glissement se produit sur un système donné s lorsque la cission
résolue sur ce système atteint un seuil, la cission (résolue) critique τc. Il s’agit d’un critère uni-
quement géométrique. La direction du chargement par rapport à l’orientation du réseau cristallin
et l’intensité du chargement peuvent entraîner une absence de glissement, ou du glissement sur un
seul ou plusieurs systèmes simultanément.
Dans un réseau cristallin réel, la propagation d’une dislocation est fortement dépendante de
l’environnement qui l’entoure. Elle peut être déviée par un obstacle, comme par exemple une
impureté ou encore une autre dislocation. Des interactions géométriques entre les différents sys-
tèmes de glissement existent à courte distance, conditionnant le parcours des dislocations dans le
réseau cristallin. Ces interactions sont à l’origine d’un écrouissage du matériau. Pour illustrer ce
point, on imagine facilement que la propagation d’une dislocation sur un plan donné est gênée
par la présence sur son chemin de dislocations, dites de la forêt, intersectant le plan de glisse-
ment (voir Figure 1.5). Chaque intersection contribue à l’écrouissage dit « latent », défini comme
l’interaction entre dislocations se propageant sur des systèmes différents, que l’on distingue de
l’auto-écrouissage, pour des dislocations se propageant sur le même système.
FIGURE 1.5 – Schéma de l’interactions entre une dislocation primaire (lignes en rouge) et des
dislocations de la forêt (lignes en noir), issu de [Schwartz, 2011]
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Une matrice d’interaction entre les systèmes du réseau CFC est proposée par Franciosi [1985]
(voir Tableau 1.2), décrivant les interactions avec un système donné en six catégories différentes :
• Auto-écrouissage (h1) : pour un système de même plan et de même direction.
• Interaction coplanaire (h2) : pour un système de même plan mais de direction différente.
• Jonction de Hirth (h3) : pour un système de plan différent et de direction orthogonale.
• Interaction colinénaire (h4) : pour un système de plan différent mais de même direction.
• Jonction glissile (h5) : pour un système de plan différent, de direction non-coplanaire et
non-orthogonale.
• Verrous de Lomer (h6) : pour un système de plan différent, de direction différente mais
coplanaire. Cette dernière interaction est illustrée en Figure 1.6.
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
1 h1 h2 h2 h4 h5 h5 h5 h6 h3 h5 h3 h6
2 h1 h2 h5 h3 h6 h4 h5 h5 h5 h6 h3
3 h1 h5 h6 h3 h5 h3 h6 h4 h5 h5
4 h1 h2 h2 h6 h5 h3 h6 h3 h5
5 h1 h2 h3 h5 h6 h5 h5 h4
6 h1 h5 h4 h5 h3 h6 h5
7 h1 h2 h2 h6 h5 h3
8 h1 h2 h3 h5 h6
9 h1 h5 h4 h5
10 h1 h2 h2
11 h1 h2
12 h1
TABLEAU 1.2 – Matrice d’intéraction symétrique entre systèmes de glissement du réseau CFC
Ces interactions sont expliquées plus précisément dans [Hirth, 1960]. Des études expérimen-
tales ont cherché à classer l’intensité de ces différentes interactions [Franciosi et al., 1980; Bassani
et Wu, 1991]. Plus récemment, de nombreuses études par dynamique des dislocations ont permis
de mieux comprendre et de quantifier les interactions entre systèmes de glissement du réseau
CFC [Madec et al., 2003; Devincre et al., 2006; Yellakara et Wang, 2014]. Une forte variabilité
est cependant constatée dans la littérature sur les valeurs des coefficients de la matrice d’interac-
tion, identifiées par dynamique des dislocations ou par une approche inverse via des calculs par
éléments finis de plasticité cristalline. Le Tableau 1.3 rassemble des jeux de valeurs utilisées dans
quelques études pour illustrer ces fluctuations pour les deux modélisations. Notons que les coef-
ficients utilisés dans l’une de ces modélisations ne peuvent pas être directement comparés avec
ceux utilisés dans l’autre (voir la présentation des modèles dans la partie 3.2.3).
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FIGURE 1.6 – Schéma d’un verrou de Lomer matérialisé par le segment PQ entre deux disloca-
tions se propageant sur des plans différents, issu de [Dupuy et Fivel, 2002]
Référence h1 h2 h3 h4 h5 h6
Dynamique des Madec et al. [2003] 0.051 1.265 0.075 0.084
Dislocations Monnet [2009] 0.124 0.124 0.07 0.625 0.137 0.122
Modèle Méric et al. [1994] 1 4.4 4.75 4.75 4.75 5
éléments finis Gérard [2008] 1 1 0.2 90 3 2.5
Méric-Cailletaud Guilhem [2011] 1 1 0.6 12.3 1.6 1.3
TABLEAU 1.3 – Exemples de coefficients de la matrice d’interaction utilisés dans différentes
études de dynamique des dislocations ou de plasticité cristalline avec la loi de Méric et Caille-
taud [1991]
1.2 Matériau de l’étude
1.2.1 Composition chimique
L’acier AISI 316LN utilisé dans cette étude est issu d’une tôle fournie par AREVA NP dans le
cadre de l’ANR AFGRAP. La tôle de 60 mm d’épaisseur a subi un recuit entre 1050°C et 1150°C
suivi d’une trempe à l’eau. Sa composition chimique est indiquée dans le Tableau 1.4.
1.2.2 Microstructure à l’état de réception
Une analyse micrographique a été réalisée sur l’ensemble de l’épaisseur de la tôle à l’état
brut de réception. La surface d’observation a été polie mécaniquement jusqu’à une finition de
1 µm, puis attaquée électrochimiquement à l’acide oxalique à 10% (pourcentage massique) sous
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Fe Cr Ni Mo Mn Si N Co
base 17.5 12.5 2.47 1.7 0.37 0.072 0.04
C P Cu Ti Nb Ta B S
0.027 0.024 0.01 0.005 0.005 0.003 0.0005 0.0002
TABLEAU 1.4 – Composition chimique en %-massique de l’acier austénitique 316LN étudié
1.5 V afin de révéler la microstructure (Figure 1.7). Un examen optique dévoile une microstructure
relativement hétérogène en termes de taille de grain et la présence non négligeable de macles.
Ces observations sont conformes à une caractérisation EBSD réalisée dans le cadre de l’ANR
AFGRAP [Stéphan et al., 2010] qui montre une variation du diamètre des grains de 10 µm à
260 µm, pour une taille moyenne de 105 µm, ainsi qu’une proportion volumique de 40% de grains
maclés. Il est à noter également une densité de petits grains plus importante à cœur que vers la peau
de la tôle, ainsi que la présence d’îlots de ferrite uniquement à cœur (en noir sur la Figure 1.7b),
pour une proportion volumique inférieure à 0.1% selon l’analyse EBSD.
(a) vers la peau (b) à cœur
FIGURE 1.7 – Analyse optique de la microstructure de la tôle à l’état de réception
Le prélèvement de barreaux qui ont servi à l’usinage des éprouvettes de traction in situ a été
réalisé en peau de la tôle afin d’avoir un matériau complètement sous phase austénitique.
1.2.3 Laminage et traitement thermique
Dans ce travail de thèse, il nous a semblé intéressant de s’interroger sur un possible effet de la
taille moyenne de grain sur les mesures de champs ainsi que sur l’identification des paramètres de
loi. C’est pourquoi un protocole expérimental, composé d’un traitement de laminage à froid suivi
d’un traitement thermique sous argon a été mis en place afin d’obtenir des éprouvettes de diffé-
rentes tailles moyennes de grain. Il a été élaboré en se basant sur des protocoles mis en œuvre pour
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la même finalité, sur le même matériau [Schwartz, 2011], ou sur un matériau similaire [Bodelot,
2008]. Les tailles moyennes de grain ont été estimées par analyse EBSD (les macles ne partici-
pant pas dans l’estimation), dans la région d’intérêt dans laquelle seront réalisées les mesures de
champs. Au total cinq éprouvettes sont considérées dans ce travail :
• L’éprouvette A70, usinée à partir de la tôle brute à l’état de réception. La taille moyenne de
grain est d’environ 70 µm.
• Les éprouvettes B10 et C10, usinées dans un barreau ayant subi un laminage à froid à 60 %
suivi d’un traitement thermique à 900°C pendant 1 heure. La taille moyenne de grain
obtenue est d’environ 10 µm. Deux éprouvettes sont prélevées afin de faire des mesures
de champs dans deux régions d’intérêt de dimensions différentes (détaillées plus loin, voir
Tableau 1.5) et donc pour un nombre de grains différent.
• L’éprouvette D50, usinée dans un barreau ayant subi un laminage à froid à 60 % suivi d’un
traitement thermique à 1100°C pendant 1 heure. La taille moyenne de grain obtenue est
d’environ 50 µm.
• L’éprouvette E1000+ usinée dans un barreau ayant subi deux traitements thermiques à
1200°C pendant 168 heures puis 96 heures. Ce protocole a été réalisé afin de faire grossir
suffisamment les grains pour qu’ils traversent l’épaisseur de l’éprouvette et ainsi valider
une modélisation 2D de la microstructure. Nous montrerons que cette approche n’a fina-
lement pas abouti. La microstructure résultante constituée de grains millimétriques sera
utilisée pour une mesure de champs intragranulaire dans un seul grain.
Pour ces cinq éprouvettes, les conditions d’imagerie sont identiques, à l’exception du gran-
dissement. Cet dernier est choisi en fonction de l’éprouvette étudiée afin d’ajuster le nombre de
grains observés dans la région d’intérêt (notée ROI pour Region Of Interest) dans laquelle seront
réalisées les mesures de champs. La taille moyenne des grains en pixels conditionne la finesse de
la mesure des déformations intragranulaires. Le Tableau 1.5 synthétise les conditions de mesure.
Eprouvette Taille du pixel Taille de la ROI Taille moyenne de grain Nombre de grains
(nm) (µm2) (µm) (pixel) dans la ROI
A70 150 200×200 70 470 14
B10 160 200×200 10 60 551
C10 80 100×100 10 120 117
D50 280 400×400 50 180 59
E1000+ 270 400×400 >1000 >3700 1
TABLEAU 1.5 – Conditions de mesure de champs pour les cinq éprouvettes
Plusieurs comparatifs pourront ainsi être réalisés à partir de ces différentes éprouvettes. Pour
les éprouvettes A70 et B10, la même taille de région d’intérêt est choisie, pour des tailles moyennes
de grain différentes. Il en est de même pour les éprouvettes D50 et E1000+, à la nuance près que
la région d’intérêt de l’éprouvette E1000+ couvre uniquement quelques joints de macles. D’autre
part, les éprouvettes B10 et C10 qui ont la même taille moyenne de grain seront étudiées avec deux
régions d’intérêt de tailles différentes. Des comparaisons à nombres de grains similaires dans la
région d’intérêt pourront également être menées en choisissant différentes tailles moyennes de
grain et différentes tailles de région d’intérêt. Les cartographies EBSD réalisées dans la région
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d’intérêt de chacune des éprouvettes seront présentées plus loin (voir partie 2.5.2).
1.2.4 Préparation d’éprouvettes de traction in situ
Les éprouvettes de traction in situ utilisées dans cette étude disposent d’une partie utile de
10×2×1 mm3 pour une longueur totale de 60 mm. Le plan d’usinage des éprouvettes est donné en
Annexe A. Pour cette géométrie d’éprouvette, la platine de traction in situ permet un débattement
de 7 mm. La charge maximale est de 5000 N. La Figure 1.8 présente une photographie d’une
éprouvette montée dans la platine de traction avant l’insertion de celle-ci dans le MEB.
FIGURE 1.8 – Photographie du dispositif de traction in situ. La barre d’échelle fait 10 mm
Pour permettre une analyse EBSD, l’une des deux faces de chaque éprouvette a été polie
mécaniquement avec des solutions diamantées jusqu’à une finesse de 1 µm, puis d’un polissage
avec une solution de silice coloïdale en suspension de 50 nm.
1.3 Conclusions
Le matériau étudié dans ce travail est l’acier austénitique 316LN, dont les propriétés méca-
niques en font un matériau privilégié pour les composants des réacteurs à eau pressurisée ou à
neutrons rapides (réacteurs de quatrième génération). Pour étudier la plasticité de ce matériau à
l’échelle des systèmes de glissement de son réseau CFC, nous utilisons le microscope électro-
nique à balayage, afin de caractériser la microstructure en surface et d’acquérir des images, de
préférences en mode BSE, au cours d’essais de traction in situ réalisés à l’intérieur de celui. En
tout cinq éprouvettes seront testées, pour quatre tailles moyennes de grain et trois grandissements
différents.
Ces conditions expérimentales permettront de mesurer les champs cinématiques en surface de
polycristaux avec différentes résolutions spatiales, et d’étudier des effets d’échelles et de tailles de
grain. Les mesures de champs sont réalisées par une méthode de corrélation d’images numériques
adaptée aux images acquises au MEB, ce qui fait l’objet du chapitre suivant.
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Chapitre 2
Mesures de champs cinématiques à
partir d’images MEB
Dans ce chapitre, une méthode de corrélation d’images numériques adaptée à
l’imagerie MEB est présentée. Une technique de dépôt d’une texture artificielle
pour des éprouvettes de traction in situ développée dans ce travail est ensuite dé-
taillée. Les distorsions liées à cette technique de marquage ainsi qu’à l’imagerie
MEB sont alors quantifiées. Des développements sur la régularisation de la cor-
rélation d’images sont ensuite présentés. Enfin, cette méthodologie de mesure de
champs est mise en œuvre pour analyser des essais de traction in situ réalisés pour
différentes tailles de grain.
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Avant-propos
2.1 Avant-propos
La corrélation d’images numériques est une technique de mesure de champs de déplacement
qui a vu le jour en mécanique du solide au début des années 1980 [Lucas et Kanade, 1981; Burt
et al., 1982; McNeill et al., 1983]. De nombreux travaux vont alors utiliser la corrélation d’images
aussi bien 2D [Peters et Ranson, 1982; McNeill et al., 1983; Chu et al., 1985] que 3D [Khan-Jetter
et Chu, 1990; Luo et al., 1994; Helm et al., 1996] pour étudier le comportement des matériaux
à l’échelle macroscopique. Cette technique connaît depuis un essor spectaculaire dans le milieu
universitaire comme industriel.
Reposant sur des principes relativement indépendants de la taille physique des pixels des
images, cette technique s’est révélée être un outil suffisamment robuste pour accéder aux champs
de déformation avec une bonne précision à de plus petites échelles, grâce à des images acquises au
microscope optique [Mazza et al., 1996; Mitchell et al., 1999]. La corrélation d’images à l’échelle
microscopique est également réalisée à partir d’images acquises au MEB [Allais et al., 1994; Dou-
malin et Bornert, 2000; Tatschl et Kolednik, 2003; Sutton et al., 2006, 2007]. L’environnement
électromagnétique de cet imageur est cependant à l’origine d’un bruit d’imagerie rendant plus dif-
ficile la corrélation d’images ou conduisant à une incertitude de mesure élevée. Cet environnement
est également source de distorsions géométriques et dérives temporelles, plus importantes qu’avec
d’autres techniques d’imagerie photoniques (appareil photo ou caméra), qui demandent à être
quantifiées avec soin pour garantir la justesse de mesures de champs à partir d’images MEB [Sut-
ton et al., 2006, 2007; Zhu et al., 2011]. Cependant, les progrès technologiques réalisés sur les
MEB ces dernières années, conjointement à l’amélioration de la robustesse et de la précision des
codes de corrélation, ont rendu l’imagerie MEB plus accessible aux mesures de champs.
2.2 Mesures de champs par corrélation d’images numériques
2.2.1 Principe général
La corrélation d’images numériques 2D consiste à mesurer le champ de déplacement à la sur-
face d’une éprouvette sous sollicitation à partir de deux images acquises à deux instants distincts
du chargement. Notons f (x) et g(x) l’image en niveaux de gris respectivement dans la configu-
ration de référence et dans la configuration déformée, pour tout pixel x de l’image. La corrélation
d’images repose sur l’hypothèse de la conservation des niveaux de gris entre f (x) et g(x) telle
que :
f (x) = g(x+u(x)) (2.1)
où u(x) est le champ de déplacement inconnu. Il est recherché comme la solution qui minimise
sur le domaine Ω la norme 2 de l’écart ηc entre les deux images
Φ2c =
∫
Ω
η2c(x)dx=
∫
Ω
[ f (x)−g(x+u(x))]2dx (2.2)
par rapport à une paramétrisation du champ de déplacement u. On notera qu’une interpolation
est requise pour évaluer g(x+u(x)) à des valeurs non entières de pixel. La carte des résidus de
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corrélation en niveaux de gris, ηc(x), indique la qualité de la corrélation des deux images. Tout au
long de ce travail, nous utiliserons comme indicateur sans dimension son écart-type adimensionné
par rapport à la dynamique de l’image de référence dyn( f ), noté ηˆc, tel que :
ηˆc =
√
〈η2c〉−〈ηc〉2
dyn( f )
(2.3)
où l’opérateur 〈.〉 est la moyenne sur le domaine Ω considéré. Notons que d’autres choix de nor-
malisation pourraient être adoptés comme par exemple l’écart-type du bruit affectant les images.
2.2.2 Présentation de l’approche globale
Le problème à résoudre ici est mal posé, étant donné que la dimension de f (x) ou g(x) est
inférieure au nombre de degrés de liberté pour mesurer un déplacement en chaque pixel. Pour cela,
il convient de paramétriser le champ de déplacement u(x) en un nombre réduit d’inconnues. Une
approche globale de la corrélation d’image, proposée par Broggiato [2004] ou encore par Besnard
et al. [2006], consiste à décomposer u(x) sur une base de fonctions de forme de type éléments
finis, imposant la continuité du champ de déplacement. Contrairement à une approche locale, la
fonctionnelle Φc est minimisée sur l’ensemble de la région d’intérêt, ce qui induit une diminution
de l’incertitude de mesure pour une taille d’élément ou de fenêtre d’interrogation identique [Hild
et Roux, 2012]. Le champ de déplacement est alors recherché sous la forme
u(x) =∑
k
ukψk(x) (2.4)
où uk sont les degrés de liberté inconnus associés à la base de fonctions de forme ψk(x). Tout
au long de cette étude nous travaillerons avec des fonctions de forme éléments finis de maillages
non-structurés à base de triangles linéaires. La solution est approchée itérativement [Besnard et al.,
2006], où à chaque itération n le vecteur contenant toutes les amplitudes uk est corrigé par les
amplitudes de déplacement {δu(n)}, solution du système linéaire
[M ]{δu(n)}= {b(n)} (2.5)
où la matrice de corrélation d’images [M ] et le vecteur {b(n)} sont définis par
Mkl =
∫
ROI
(ψk ·∇ f )(x)(ψl ·∇ f )(x)dx (2.6)
bk =
∫
ROI
( f − g˜(n))(x)(ψk ·∇ f )(x)dx (2.7)
où g˜(n) est l’image déformée corrigée de l’estimation à l’itération n du champ de déplacement (i.e.,
g˜(n) = g(x+u(n)(x))). La matrice [M ] contient une information précieuse sur l’incertitude de
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mesure des degrés de liberté, qui sera exploitée plus loin, étant donné qu’elle est proportionnelle à
l’inverse de la matrice de covariance [Cu] du champ de déplacement mesuré [Besnard et al., 2006;
Hild et Roux, 2012],
[Cu] = 2η2f [M ]
−1 (2.8)
où η2f est la variance du bruit d’acquisition des images. Celui-ci est évalué à partir de la distribution
de ηc obtenu en corrélant deux images sans chargement appliqué entre les deux acquisitions. Un
exemple d’une telle distribution et de l’autocorrélation du bruit est présenté en Figure 2.1 pour
le détecteur BSE. Il peut être considéré comme un bruit blanc gaussien dans le cadre des images
acquises dans ce travail.
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FIGURE 2.1 – Histogramme des niveaux de gris (a) et fonction d’autocorrélation normée (b) du
bruit d’acquisition entre deux images BSE. Sur cette seconde figure, une faible corrélation spatiale
d’une portée de deux pixels peut être observée dans la direction y de balayage du faisceau du MEB
2.3 Dépôt d’une texture artificielle et aspects métrologiques associés
2.3.1 Motivations
La résolution du système linéaire de la méthode présentée précédemment (équation (2.5)) est
conditionnée par la texture des images à corréler, ce qui se traduit par la présence du gradient
de l’image de référence dans les expressions de [M ] et de {b(n)}. C’est pourquoi la corrélation
d’images requiert une texture en niveaux de gris avec une large dynamique et des variations locales
du contraste. La texture naturelle de l’acier 316LN observée au MEB ne vérifie pas ces critères
(Figure 2.2).
Dans ce contexte, différentes techniques de marquage permettent de réaliser une texture artifi-
cielle adéquate à la surface de l’échantillon étudié. Classiquement, des microgrilles sont déposées
par microlithographie [Allais et al., 1994; Doumalin et al., 2003]. La périodicité spatiale des grilles
24
Mesures de champs cinématiques à partir d’images MEB
(a) (b)
FIGURE 2.2 – Image MEB en SE (a) et BSE (b) de la surface d’une éprouvette polie. La barre
d’échelle fait 50 µm
peut cependant impliquer des erreurs sur le champ de déplacement mesuré, ou imposer une limita-
tion sur la résolution spatiale [Doumalin, 2000]. Des études ont mené au développement de motifs
aléatoires [Kammers et Daly, 2011] : des mouchetis pour l’imagerie MEB peuvent être obtenus par
exemple par remodelage d’une fine couche de métal [Collette et al., 2004; Scrivens et al., 2007; Li
et al., 2008; Di Gioacchino et Quinta da Fonseca, 2013], par le dépôt de nano-particules [Berfield
et al., 2007], ou encore par photolithographie UV [Scrivens et al., 2007].
Dans un premier temps, nous avons cherché à mettre en œuvre le protocole expérimental de
remodelage d’une couche d’or décrit dans [Di Gioacchino et Quinta da Fonseca, 2013] pour un
acier 304L. Cependant, les mouchetis obtenus (voir Figure 2.3) étaient trop fins (taille de tache
de l’ordre de 100 nm) par rapport aux dimensions de région d’intérêt retenues dans ce travail (de
100× 100 µm2 à 400× 400 µm2) et difficilement reproductibles. Par la suite, une technique de
dépôt d’un mouchetis d’or par microlithographie a été développée pour permettre la corrélation
d’images acquises au MEB.
FIGURE 2.3 – Image BSE du mouchetis obtenu par remodelage d’une couche d’or. La barre
d’échelle fait 10 µm
25
Dépôt d’une texture artificielle et aspects métrologiques associés
2.3.2 Dépôt d’un mouchetis d’or par microlithographie
Cette technique est présentée en détail dans une publication (voir Annexe C) dédiée à la quan-
tification des erreurs du marquage et des distorsions optiques du MEB [Guery et al., 2014b]. Le
principe de la technique est d’exposer une résine, sensible aux électrons du MEB et préalablement
déposée à la surface d’une éprouvette, au faisceau du MEB à l’emplacement de chacune des taches
du mouchetis souhaité. Après le développement de la résine, le dépôt d’une fine couche d’or et
le retrait de la résine résiduelle, l’or subsiste uniquement là où la résine a été exposée. Le motif
aléatoire est ainsi généré informatiquement au préalable, ce qui nous permet d’ajuster la densité
du mouchetis et la répartition des tâches souhaitées.
Deux méthodes différentes ont été explorées pour exposer chaque tache du motif. Dans un
premier temps, une tache est obtenue par une exposition ponctuelle de la résine, d’une durée para-
métrable plus ou moins longue pour fixer son diamètre. Cette approche a été employée au début du
développement de la technique, pour le marquage de l’éprouvette E1000+ (Figure 2.4a), ainsi que
pour l’étude proposée dans [Guery et al., 2014b]. Dans un second temps, une tache est obtenue par
une exposition de la résine suivant une surface (constituée d’une série d’expositions ponctuelles
de durée constante), définie par son contour. Nous avons choisi une géométrie simple, carrée, dont
la taille du côté est paramétrable pour ajuster la dimension de chaque tache. L’avantage de cette
seconde approche réside dans une meilleure reproductibilité de la technique pour les différents
grandissements auxquels nous avons travaillé. Elle a été utilisée pour les quatre autres éprou-
vettes. La Figure 2.4b présente le mouchetis de l’éprouvette C10. Sur l’ensemble des mouchetis
déposés, la taille des taches varie entre 6 et 11 pixels (soit de 0.5 à 2.8 µm), pour une distance
moyenne centre à centre entre taches de l’ordre de 30 à 50 pixels (soit de 2.7 à 10 µm). Notons
que la géométrie de chaque tache pourrait être « personnalisée » avec des formes plus complexes
(voir Figure 2.5b).
(a) (b)
FIGURE 2.4 – Image MEB en BSE des mouchetis des éprouvettes E1000+ (a) et C10 (b). La barre
d’échelle fait 50 µm
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Avant son dépôt, nous avons cherché à optimiser le motif aléatoire en termes de densité et
donc de résolution spatiale de la mesure qui en découlera, en ajustant le nombre de taches ainsi
que leur dimension. Pour les éprouvettes A70, B10, C10 et D50, plusieurs mouchetis sont déposés au
centre de la zone utile. Parmi ceux qui recouvrent une microstructure surfacique sans singularité,
en vue de faciliter sa modélisation, le mouchetis optimal pour la mesure de champs est celui qui
minimise l’incertitude de mesure pour une résolution spatiale donnée [Besnard et al., 2006; Wang
et al., 2009]. Pour cela, à partir d’images des mouchetis acquises dans les mêmes conditions et
pour un même maillage, nous avons retenu le mouchetis qui présente le spectre de l’inverse de la
matrice [M ] (donc de la matrice de covariance d’après l’équation (2.8)) de plus faible amplitude.
Pour de grandes déformations, l’adhérence des taches d’or avec la surface de l’éprouvette
reste totale, ce qui n’est pas toujours le cas lorsque des microgrilles sont déposées sur la surface.
On observe d’ailleurs sur la Figure 2.5 que les taches peuvent être traversées par des microfissures
initiées par l’activité intense de systèmes de glissement sous-jacents. Même sous des déformations
élevées, la cohésion dépôt/substrat est conservée.
(a) (b)
(c) (d)
FIGURE 2.5 – Image BSE du mouchetis de l’éprouvette C10 (a), et images SE d’un motif (b) et du
mouchetis à plus fort grandissement (c) et (d) sur cette même éprouvette, après une déformation
macroscopique de 25 %. La barre d’échelle fait 10 µm
27
Dépôt d’une texture artificielle et aspects métrologiques associés
2.3.3 Résolution de mesure
La résolution de mesure de la méthode de corrélation d’images présentée précédemment est
évaluée en corrélant deux images sans chargement appliqué entre les deux acquisitions. La Fi-
gure 2.6 présente une estimation de cette incertitude de mesure à partir de deux images BSE d’un
mouchetis déposé dans une région d’intérêt de 400× 400 µm2. L’écart-type du déplacement σu
mesuré est de 0.02 pixel, soit 5 nm, et le résidu de corrélation vaut 4.3 % de la dynamique à conver-
gence. Ce dernier est relativement élevé par rapport à celui que l’on peut obtenir avec un imageur
classique (caméra à capteur CCD / CMOS) et qui avoisine en général 1 % de la dynamique. Un
résultat similaire est obtenu en considérant le capteur ETD. A partir d’une série d’images, l’évo-
lution dans le temps de l’incertitude de mesure et du résidu de corrélation est estimée (Figure 2.7).
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FIGURE 2.6 – Incertitude de mesure du déplacement en pixels suivant la direction horizontale (a),
et verticale (b), et résidu de corrélation ηc en niveaux de gris (c). Les axes spatiaux sont exprimés
en pixels dont la taille physique est 240 nm
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FIGURE 2.7 – Evolution au cours du temps de l’incertitude de mesure du déplacement (a) et du
résidu de corrélation ηˆc (b). La taille physique du pixel est 240 nm
Nous pouvons observer que l’incertitude double en l’espace d’environ une heure, ce qui est
28
Mesures de champs cinématiques à partir d’images MEB
lié à la dérive des conditions d’imagerie. En parallèle, le résidu de corrélation ηc a tendance à
augmenter au cours du temps, mais cette évolution est moins marquée que pour σu. L’évolution
de ηc est directement liée à celle des niveaux de gris des images MEB au cours du temps et a pour
conséquence l’augmentation de l’incertitude de mesure. Même si en taille physique σu reste de
faible amplitude par rapport aux déplacements que l’on souhaite mesurer, la dérive des conditions
d’imagerie devra être prise en compte pour permettre la convergence de la corrélation d’images
acquises au cours d’un essai qui dure plusieurs heures.
2.3.4 Quantification de l’erreur systématique de marquage et d’imagerie
La connaissance du motif aléatoire déposé sur l’éprouvette permet de comparer une image
MEB du motif avec l’image idéale de référence et ainsi de mesurer les distorsions dues à la fois
à la technique de marquage et à l’imagerie MEB. Une étude présentée en Annexe C quantifie
ces distorsions pour une région d’intérêt de 400×400 µm2 et propose une méthode pour séparer
les deux contributions. Le principe de cette méthode consiste à exprimer le champ de déplace-
ment mesuré entre les deux images comme la combinaison d’un champ statique dans le repère
de l’image MEB, correspondant aux distorsions d’imagerie, et d’un champ qui est lié au repère
de l’éprouvette, correspondant aux distorsions de marquage. La séparation est alors possible si,
à la place d’une image, un ensemble d’images MEB est acquis après k différentes rotations de
l’éprouvette (et donc du motif) conduisant à autant d’estimations des distorsions globales. Il s’agit
alors de minimiser la norme d’un ensemble de k écarts rk entre les k mesures uk des distorsions
globales réalisées avec différentes rotations du motif, et une composition de trois fonctions : les
distorsions de marquage υg, une rotation du motif d’un angle θk et les distorsions d’imagerie υd
(voir Figure 2.8). Cette étude a permis de montrer que la technique de marquage implique une
erreur bien plus faible (de l’ordre de 400 nm) que les distorsions d’imagerie (de l’ordre de 2 µm).
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FIGURE 2.8 – Schéma de la décomposition de chacune des k mesures de déplacement en un
champ des distorsions d’imagerie, une rotation et un champ des distorsions de marquage
Dans la continuité de cette étude, un nouveau critère à minimiser a été mis en place [Guery
et al., 2014a]. Il s’agit d’un critère de moindres carrés pondérés avec la matrice
[
M k
]
de la corréla-
tion d’images pour la mesure deuk, étant donné que cette matrice est proportionnelle à l’inverse de
la matrice de covariance de la mesure à chaque degré de liberté (voir équation (2.8)). Les champs
υg et υd sont toujours recherchés comme une combinaison linéaire de fonctions polynomiales
dkl (z) présentées en Annexe C, dont les coefficients (a1, ...,a6) et (b1, ...,b6) respectivement vé-
rifient désormais la relation
(a1, ...,a6,b1, ...,b6) = argmin
(
∑
k
{
rk
}T [
M k
]{
rk
})
(2.9)
29
Régularisation mécanique de la corrélation d’images numériques
où
rk =
[
z0+u
k (z0)
]
−
[
(z0+υd (z0,a1, ...,a6))eiθ
k
+υg(zˆ
k
2,b1, ...,b6)
]
(2.10)
avec z0 les coordonnées en notation complexe des pixels dans l’image MEB et zˆk2 une estimation
de ces mêmes coordonnées après les distorsions d’imagerie et la rotation. La méthode de résolution
reste inchangée. Le niveau des résidus atteint à convergence avec ce nouveau critère est similaire
à celui précédemment obtenu, en moyenne de l’ordre de 0.34 pixel (soit 82 nm).
Cette procédure de quantification des deux sources de distorsions est maintenant appliquée
à une échelle inférieure avec un autre mouchetis (la Figure 2.4b en présente une image MEB),
pour une région d’intérêt de 100×100 µm2. Les champs υg et υd alors obtenus sont présentés en
Figure 2.9. Sur cette figure, la composante de la série de polynômes décrivant le changement de
grandissement (c’est-à-dire d10 (z) = z avec un coefficient réel) n’est pas montrée, étant donné
que son amplitude est due à de faibles variations de grandissement entre l’image MEB et l’image
de référence et non à des distorsions d’imagerie. Par rapport à l’étude précédente, suite à une er-
reur de grandissement au moment de l’acquisition des images MEB, la zone de l’image étudiée est
réduite (d’environ un facteur 2/3). Cependant, les formes des fonctions obtenues sont très proches
de celles obtenues pour la région d’intérêt de 400× 400 µm2. Entre les deux échelles, les dyna-
miques des fonctions sont comparables en pixels. Autrement dit, les distorsions d’imagerie et les
erreurs de marquage ont une amplitude en taille physique d’autant plus petite que le grandissement
est important. Ce résultat demande à être validé avec des évaluations à d’autres grandissements.
 
 
200 400 600
200
400
600 −1
0
1
(a)
 
 
200 400 600
200
400
600
−1
0
1
(b)
 
 
200 400 600
200
400
600
−1
0
1
(c)
 
 
200 400 600
200
400
600 −0.5
0
0.5
1
1.5
(d)
FIGURE 2.9 – Distorsions d’imagerie MEB suivant la direction horizontale (a) et verticale (b),
et erreurs de marquage suivant la direction horizontale (c) et verticale (d) à convergence de la
minimisation. Les champs sont exprimés en pixels dont la taille physique est de 80 nm
2.4 Régularisation mécanique de la corrélation d’images numériques
2.4.1 Principe général
Dans cette étude, les conditions d’imagerie n’étaient pas favorable par rapport à l’hypothèse
de la conservation des niveaux de gris (équation (2.1)). Ceci est lié non seulement au MEB, à
cause du bruit d’imagerie relativement élevé ou de la dérive des conditions d’imagerie au cours
du temps (voir partie 2.3.3), mais aussi à la cinématique observée à la surface du matériau : une
variation des niveaux de gris avec la rotation du réseau cristallin ou avec l’activation de systèmes
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de glissement. Cette observation sera détaillée plus loin (voir la partie 2.5.3.3). Dans ce contexte,
il est intéressant de chercher à aider la corrélation d’images à la manière d’une régularisation
de Tikhonov des problèmes mal posés [Tikhonov et Arsenin, 1977]. L’idée est de restreindre la
recherche du champ de déplacement aux solutions admissibles mécaniquement [Réthoré et al.,
2009; Leclerc et al., 2009; Roux et al., 2012; Tomic˘evic´ et al., 2013]. Pour cela, le champ de
déplacement doit vérifier une condition supplémentaire issue de la mécanique et introduite sous la
forme d’un résidu d’équilibre qui devrait être nul pour les nœuds intérieurs de la région d’intérêt
[K]{u}= {0} (2.11)
où [K] est la matrice de rigidité réduite décrivant un comportement élastique linéaire et homo-
gène. Dans un premier temps, un comportement élastique isotrope est choisi, d’autres choix de
comportement seront explorés dans la partie 2.4.4. L’écart du champ de déplacement recherché
par rapport à cette solution mécanique est pénalisé par la minimisation de la fonctionnelle d’écart
à l’équilibre [Claire et al., 2002, 2004] qui correspond à la norme quadratique du champ de force
de volume non équilibré ‖Ku‖2 et qui s’écrit sous la forme
Φ2m = {u}T [K]T [K]{u} (2.12)
L’écart à l’équilibre n’étant pas vérifié pour les nœuds sur les bords non libres de contraintes
de la région d’intérêt, une fonctionnelle supplémentaire est introduite pour régulariser les dépla-
cements sur les bords sous la forme
Φ2b = {u}T [L]T [L]{u} (2.13)
où la matrice [L] est assemblée spécifiquement pour les nœuds des bords [Tomic˘evic´ et al., 2013].
Ces deux fonctionnelles mécaniques n’ont pas la même dimension que la fonctionnelle Φc de la
corrélation d’images. Ceci peut être mis en évidence par une analyse dimensionnelle au voisinage
du minimum des fonctionnelles en considérant par exemple une onde plane v(x)= v0 exp(ikv ·x),
d’amplitude v0 et de vecteur d’onde kv comme champ de déplacement test :Φm est proportionnelle
à v20|kv|4 alors queΦc est proportionnelle à v20|kv|0. La dépendance de chacune des fonctionnelles
par rapport au vecteur d’onde kv ou à la longueur d’onde 2pi/|kv| est une loi puissance d’exposant
différent. On appellera cet exposant la sensibilité spectrale. Φc et Φm ne sont alors pas directement
comparables. En conséquence, une normalisation des fonctionnelles Φc, Φm et Φb est proposée
telle que
Φ˜2c =
Φc
{vn}T [M ]{vn}
, Φ˜2m =
Φm
{vn}T [K]T [K]{vn}
, Φ˜2b =
Φb
{vn}T [L]T [L]{vn}
(2.14)
où vn est le champ de déplacement choisi pour la normalisation. La corrélation d’images régu-
larisée revient alors à minimiser une fonctionnelle Φt , qui minimise à la fois la conservation des
niveaux de gris et le problème mécanique, telle que
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(1+wm+wb)Φ2t = Φ˜
2
c +wmΦ˜
2
m+wbΦ˜
2
b (2.15)
où wm et wb les poids associés respectivement à Φ˜m et Φ˜b. La normalisation est choisie de manière
que Φ˜c = 1, Φ˜m = 1 et Φ˜b = 1 pour un écart à la solution du système égale au champ de déplace-
ment vn. Etant donné que la sensibilité spectrale de chacun des termes est différente, les poids wm
et wb définissent implicitement une longueur via le choix du champ choisi pour la normalisation.
Ils s’écrivent
wm = (2pi|kv|ξ)4 , wb = (2pi|kv|ξb)4 (2.16)
où ξ et ξb ont la dimension d’une longueur. Ces longueurs sont des paramètres de la régularisation,
fixant la portée du filtre mécanique sur le champ cinématique et permettant à l’utilisateur de donner
plus ou moins d’importance au comportement mécanique par rapport à l’information contenue
dans les images dans la recherche de la solution.
L’élasticité isotrope considérée pour la régularisation mécanique fait intervenir différentes
constantes élastiques. Le tenseur de rigidité peut se décomposer sous la forme
Λiso = 3κK+2µJ (2.17)
où les tenseurs d’ordre quatreK et J sont définis par
Ki jkl =
1
3
δi jδkl , Ji jkl =
1
2
(
δikδ jl +δilδ jk
)− 1
3
δi jδkl (2.18)
où δi j est le symbole de Kronecker. Les paramètres de l’élasticité isotrope κ et µ sont respec-
tivement le module d’incompressibilité et le module de cisaillement, que l’on peut exprimer en
fonction du module d’Young E et du coefficient de Poisson ν par les relations
κ=
E
3(1−2ν) µ =
E
2(1+ν)
(2.19)
Il est alors important de remarquer que la régularisation mécanique ne va pas affecter de manière
équivalente les différents modes de déformation de la solution recherchée selon le champ de dé-
placement test vn choisi pour normer les fonctionnelles. Ceci peut être mis en évidence sur un
exemple. Considérons que la normalisation est réalisée par une onde plane vnµ de longueur d’onde
ξµ choisie de manière à ne solliciter que le mode déviatorique attaché au module élastique 2µ.
Dans ce cas Φ2m(vnµ) a la dimension de 4µ2/ξ4µ où ξµ est la longueur caractéristique sur laquelle
varie le déplacement. L’évaluation de la fonctionnelle avec vnµ conduit par définition à Φ˜2m = 1.
En revanche, si on évalue la fonctionnelle pour une onde plane vnκ de même amplitude mais qui
ne sollicite que le mode sphérique 1 attaché au module 3κ, on obtient Φ˜2m = (ξ4µ9κ2)/(ξ4κ4µ2) où
1. Une telle onde plane n’existe pas en réalité mais est utilisée ici pour l’illustration.
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ξκ est la longueur caractéristique sur laquelle varie vnκ. La réponse mécanique dans ces deux si-
tuations particulières n’est clairement pas identique et en conséquence n’a pas le même poids dans
la régularisation de la corrélation d’images pour une même pondération wm. On peut remarquer
que les longueurs de régularisation associées à chaque module élastique sont dans un rapport fixe,
dépendant de la valeur des modules élastiques, tel que
ξ4µ
ξ4κ
=
9κ2
4µ2
(2.20)
Cette propriété du filtre mécanique peut être exploitée pour contraindre le champ de déplace-
ment recherché par corrélation d’images de manière qu’il vérifie une propriété élastique particu-
lière. Par exemple, si on souhaite imposer un champ de déplacement isochore, il suffit de choisir
ν→ 1/2 et la longueur attachée à l’incompressibilité tendra vers l’infini [Taillandier-Thomas et al.,
2014]. Pour les mesures par corrélation d’images régularisée dans ce travail, nous avons choisi un
champ test vn pour la normalisation, sans privilégier une direction propre particulière du tenseur
de rigidité élastique. Ses composantes vnx et vny suivant les directions respectivement verticale x
et horizontale y de l’image sont définies par
vnx = sin(
2pix
L
) , vny = 0 (2.21)
où L est la période spatiale de la fonction sinus égale à 100 pixels. Une petite valeur devant la taille
de l’image est choisie pour cette période de manière que le champ présente suffisamment de fluc-
tuations dans l’image. Le choix du champ test est ici arbitraire. Cependant la même normalisation
a été utilisée pour tous les calculs qui sont de ce fait comparables.
2.4.2 Performance en termes de résolution spatiale
En corrélation d’images, la taille caractéristique du maillage qui permet la discrétisation du
champ de déplacement est généralement choisie comme un compromis entre la résolution spa-
tiale et l’incertitude de mesure [Besnard et al., 2006; Wang et al., 2009]. Plus le maillage est fin,
plus la résolution spatiale est fine, mais plus la sensibilité au bruit de l’imageur est grande, ce
qui augmente l’incertitude sur la mesure. Ceci est illustré en Figure 2.10. Un champ de dépla-
cement est mesuré sans régularisation avec un maillage d’éléments T3 de taille caractéristique
40 pixels (Figure 2.10b). Par rapport à la même mesure mais avec un maillage deux fois plus gros-
sier (Figure 2.10a), la finesse des bandes de localisation à 45° est mieux captée, mais le champ est
davantage bruité.
La régularisation de la corrélation d’images permet de lisser les champs de déplacement et
ainsi de réduire la sensibilité au bruit de l’imageur tout en gagnant en résolution spatiale. Sur le
même exemple que précédemment, une troisième mesure est réalisée avec le plus fin des maillages
(40 pixels), avec des longueurs de régularisation ξ et ξb respectivement égales à 120 pixels (Fi-
gure 2.10c). Pour la même taille d’élément, le résultat est nettement moins sensible au bruit. No-
tons qu’à partir du moment où la taille d’élément est petite devant la longueur de régularisation, la
finesse du maillage a moins d’influence sur le champ mesuré.
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FIGURE 2.10 – Mesure d’un même champ de déplacement horizontal en pixels avec un maillage
d’éléments T3 de taille caractéristique 80 pixels sans régularisation (a), 40 pixels sans régularisa-
tion (b), 40 pixels avec régularisation (ξ = ξb = 120 pixels) (c). Un pixel vaut de 130 nm
2.4.3 Performance en termes d’incertitude de mesure
La régularisation mécanique de la corrélation d’images permet d’obtenir de plus faibles ni-
veaux d’incertitude de mesure. Dans l’étude de Tomic˘evic´ et al. [2013], il a été montré que le
choix des valeurs des longueurs de régularisation ξ et ξb avait une influence non négligeable sur
l’incertitude de mesure. Nous cherchons ici à étudier cette influence dans le cadre des images
MEB de nos éprouvettes.
Pour cela, la corrélation d’images est réalisée entre deux images consécutives de la région
d’intérêt sans chargement avec un maillage quelconque d’éléments triangles de taille caractéris-
tique 20 pixels. Pour le besoin de l’illustration, les résultats obtenus à partir du même jeu d’images
utilisées dans la partie 2.3.3 sont détaillés ci-dessous mais des conclusions identiques peuvent être
tirées pour les différents mouchetis des différentes éprouvettes.
A partir d’une valeur initiale donnée, la longueur de régularisation ξ est progressivement ré-
duite. Dans un premier temps, la longueur de régularisation sur les bords ξb est fixée au double de
la valeur de ξ. Pour cela, un calcul est constitué d’une série de calculs intermédiaires où à chaque
nouveau calcul la valeur de ξ est réduite d’un facteur deux par rapport au calcul précédent et le
champ de déplacement à déterminer est initialisé par celui obtenu précédemment. La Figure 2.11a
présente l’incertitude de mesure obtenue en fonction de la valeur initiale de ξ : chaque courbe est
un ensemble de calculs, à lire de la droite vers la gauche. Plus la valeur initiale de ξ est élevée, plus
l’incertitude en déplacements obtenue est faible, mais plus en contrepartie le résidu de corrélation
ηˆc est élevé (Figure 2.11b), ce qui est cohérent avec les résultats obtenus par Tomic˘evic´ et al.
[2013]. Ce résultat est attendu dans la mesure où on donne alors plus de poids à une solution mé-
canique qu’à l’information contenue dans les images. La solution finale est alors régularisée plus
ou moins fortement par la solution mécanique. Celle-ci ne coïncide pas nécessairement avec le
minimum de la fonctionnelle de corrélation d’images, ce qui explique l’augmentation du résidu de
corrélation. Cependant, notons que l’augmentation induite de ηˆc est d’une amplitude négligeable.
Le plus faible écart-type σu ainsi obtenu est de 0.009 pixel (soit 2.1 nm), ce qui représente un gain
d’un facteur 2.3 par rapport au calcul de corrélation non régularisée. Cette dépendance par rapport
à la valeur initiale de ξ choisie n’est observée qu’à partir d’une certaine valeur de ξ (de l’ordre de
la taille caractéristique du maillage).
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FIGURE 2.11 – Evolution de l’incertitude en déplacements (a) et du résidu de corrélation (b) en
fonction de la valeur de la longueur ξ, à partir de différentes valeurs initiales et pour ξb = 2ξ.
Evolution de l’incertitude en déplacements pour différentes valeurs du rapport ξb/ξ (c)
Etant donné que la variation du résidu de corrélation avec la valeur initiale de ξ est négligeable,
il est bénéfique dans le cadre des images MEB de nos éprouvettes d’adopter cette stratégie de
réduction progressive de la longueur de régularisation en plusieurs étapes intermédiaires en partant
d’une grande longueur initiale.
Enfin, le choix a priori de prendre un rapport 2 entre la valeur de ξb par rapport à celle de ξ
se justifie du fait qu’il est préférable de régulariser plus fortement les nœuds du bord du maillage
qui ont deux fois moins de voisins donc une incertitude de mesure plus grande. Pour obtenir
une incertitude de mesure, en termes de variance σ2u, rigoureusement équivalente entre les nœuds
intérieurs et du bord, il faudrait choisir un rapport
√
2 [Hild et Roux, 2012]. Lorsqu’un rapport
plus faible est choisi, par exemple un rapport de 1 ou 0.5, une augmentation de l’incertitude est
observée quelle que soit la valeur initiale de ξ, comme illustrée dans la Figure 2.11c pour une
valeur initiale de 1024 pixels.
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Notons qu’avec la stratégie d’initialisation du champ de déplacement recherché présentée ici,
la régularisation mécanique peut également aider la corrélation d’images lorsque de grands dé-
placements sont en jeu. Néanmoins, pour traiter une série d’images couvrant une large gamme de
déformation, une stratégie avec actualisation de l’image de référence (présentée en partie 2.5.3.1)
sera utilisée pour obtenir une première estimation de la solution.
2.4.4 Lois de comportement utilisées pour la régularisation
Initialement, le choix le plus naturel et simple pour régulariser la corrélation d’images s’est
porté sur un comportement élastique isotrope (un choix parmi d’autres), étant donné que l’en-
jeu n’était pas d’être représentatif du comportement réel du matériau, mais d’appliquer un filtre
passe-bas sur le champ de déplacement. Néanmoins, dans la continuité des travaux antérieurs [Le-
clerc et al., 2009; Roux et al., 2012], d’autres lois de comportement peuvent être envisagées. La
connaissance de la microstructure en surface dans les images MEB à corréler nous permet pour la
mesure de champs d’utiliser un maillage s’appuyant les joints de grains ou de macles, où chaque
élément fini est affecté de l’orientation locale du matériau (voir partie 2.5.2). Cette information
supplémentaire est exploitée ici pour proposer de régulariser la corrélation d’images en utilisant
l’élasticité cubique comme filtre mécanique. Notons que proposer une régularisation la plus réa-
liste possible par rapport au comportement vrai du matériau demanderait à solliciter le matériau
uniquement dans le régime élastique, ce qui n’est pas l’enjeu de notre démarche.
Nous proposons de comparer la régularisation avec l’élasticité cubique à celle avec l’élasticité
isotrope. Soit Λcub le tenseur de rigidité d’élasticité cubique défini dans le repère du monocristal
en notation de Voigt-Kelvin par
Λcub =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44

(2.22)
où les coefficients C11, C12 et C44 sont les constantes d’élasticité du matériau. Nous utiliserons ici
les valeurs obtenues par Ledbetter [1985] par mesures acoustiques sur un acier A316L et données
dans le Tableau 2.1. Les paramètres utilisés pour l’élasticité isotrope ont été obtenus à partir de
ceux utilisés pour le monocristal grâce à un modèle de transition d’échelle autocohérent (qui sera
présenté en partie 3.4.2) et sont donnés dans le Tableau 3.3.
Coefficient C11 C12 C44
Valeur (GPa) 207 133 117
TABLEAU 2.1 – Constantes d’élasticité cubique proposées par Ledbetter [1985] pour l’acier
A316L
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Pour chaque élément du maillage, le tenseur de rigidité Λe est calculé dans le repère de l’image
tel que
Λe =QeΛcubQ
T
e (2.23)
oùQe est le tenseur de rotation qui passe du repère du monocristal au repère de l’image et qui est
défini par l’orientation cristalline locale. La corrélation d’images étant 2D, la matrice de rigidité
globale [K] est alors assemblée à partir d’une projection dans le plan de l’image de chaque tenseur
Λe.
En termes d’incertitudes de mesure, à partir de la même paire d’images sans chargement,
l’élasticité cubique mène à une incertitude légèrement plus forte sur les déplacements par rapport
à l’élasticité isotrope (σu = 0.029 pixel contre 0.025 pixel avec l’élasticité isotrope). Une dimi-
nution négligeable du résidu de corrélation de 0.01 % de la dynamique de l’image est obtenue
avec l’élasticité cubique. Cette différence sur l’incertitude de mesure peut s’expliquer par le fait
que les deux calculs aient été réalisés avec la même longueur de régularisation et avec la même
normalisation des fonctionnelles de l’équation (2.15). Etant donné que deux lois de comportement
différentes ont été utilisées, la régularisation de la corrélation d’images n’est pas équivalente. En
symétrie cubique, le tenseur J peut en effet se décomposer dans son repère initial en deux tenseurs
Ja et Jb, tel que
J = Ja+Jb (2.24)
avec
Jai jkl = δniδn jδnkδnl−
1
3
δi jδkl (2.25)
et
Jbi jkl =
1
2
(
δikδ jl +δilδ jk
)−δniδn jδnkδnl (2.26)
de telle sorte que le tenseur d’élasticité cubique peut s’écrire comme
Λcub = 3κ′K+2µaJa+2µbJb (2.27)
où les trois paramètres de l’élasticité cubique sont définis par
κ′ =
C11+2C12
3
µa =
C11−C12
2
µb =C44 (2.28)
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Ainsi, en utilisant l’élasticité cubique pour la régularisation, nous avons cette fois-ci trois
modes du tenseur élastiques donc potentiellement trois longueurs de régularisation associées, cor-
respondant à une partie sphérique et à deux parties déviatoriques du tenseur de déformation, contre
deux modes en élasticité isotrope. En élasticité cubique, on peut ainsi définir trois longueurs ξκ′ ,
ξµa et ξµb associées respectivement aux trois modules 3κ′, 2µa et 2µb telles que
ξ4κ′
ξ4µa
=
4µa2
9κ′2
,
ξ4µa
ξ4µb
=
µb2
µa2
(2.29)
Les deux calculs ont donc été réalisés avec des échelles de longueurs de régularisation dif-
férentes. Le niveau un peu plus élevé d’incertitude sur les déplacements obtenus pour l’élasticité
cubique par rapport à l’élasticité isotrope indique que la régularisation mécanique a globalement
été moins forte lorsque l’élasticité cubique a été considérée. Pour aller plus loin, il serait intéres-
sant d’utiliser un champ test sollicitant un mode propre commun aux deux tenseurs de déformation
pour la normalisation des fonctionnelles dans les deux calculs.
Deux calculs de corrélation d’images sont maintenant réalisés à partir de la série d’images
acquises au cours de l’essai sur l’éprouvette E1000+ (procédure détaillée en partie 2.5.3.1), avec les
mêmes paramètres à l’exception du comportement mécanique. Les longueurs ξ et ξb sont choisies
égales à quatre fois la taille caractéristique du maillage (20 pixels). Le gain en termes de résidus
de corrélation est pratiquement nul : une diminution de ηˆc de 0.01 % de la dynamique de l’image
de référence est par exemple obtenue à 5 % de déformation macroscopique. La Figure 2.12 montre
la différence entre les champs de déformation obtenus par les deux mesures. L’influence de la loi
de comportement n’est pas négligeable, elle induit un écart en valeur absolue d’une dynamique de
2 % de déformation pour chacune des composantes pour une déformation macroscopique de 5 %.
Néanmoins, à ce niveau de déformation, l’écart quadratique moyen pour la direction longitudinale
ou transverse est de 0.26 %, ce qui est relativement faible. L’écart entre les deux mesures est
principalement localisé aux joints de macles (tracés en noir sur les champs) et au niveau de la
finesse des bandes de déformation intragranulaire.
2
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2
(b)
FIGURE 2.12 – Ecart entre les champs de déformation normale mesurés par corrélation régularisée
avec l’élasticité isotrope et avec l’élasticité cubique, sur l’éprouvette E1000+ à 5 % de déformation
macroscopique, selon la direction longitudinale (a) et transverse (b). Les axes spatiaux sont expri-
més en micromètres
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L’introduction d’une information microstructurale pour la régularisation a une influence sur
la mesure de champs. Cependant, l’élasticité cubique n’est pas représentative de la cinématique
observée. Pour introduire davantage de cohérence entre la régularisation et la mesure, nous avons
cherché à utiliser la loi de comportement de plasticité cristalline employée dans la simulation
éléments finis de l’essai de traction réalisé sur l’éprouvette E1000+. La loi de comportement est
celle proposée par Méric et Cailletaud [1991] (détaillée en partie 3.2.3.1). Une bonne estimation
du comportement élastoplastique revient à considérer le comportement tangent à un instant donné
ainsi qu’un offset (car la loi est non linéaire), et l’écart à l’équilibre s’écrit alors ‖Ku− f‖2
où f correspond à l’offset. L’opérateur tangent de la loi de comportement est extrait du calcul
à tous les points de Gauss du maillage et à tous les pas de temps correspondant à une image de
l’essai. Comme précédemment, une matrice de rigidité est alors construite pour chaque élément
fini du maillage par projection du tenseur local issu du calcul. La mesure de champ peut ainsi
être régularisée avec la loi de comportement de la modélisation. Néanmoins, il nous a manqué du
temps pour valider cette nouvelle approche de la régularisation dans le cadre du travail présenté
dans ce manuscrit.
Sous l’hypothèse d’être validée, cette approche offre de nouvelles perspectives à la mesure de
champs. En effet, la régularisation ne jouerait plus exclusivement le rôle d’un filtre passe-bas sur
le champ de déplacement, elle permettrait de mesurer un champ de déplacement au plus près du
comportement vrai du matériau. Il serait alors possible d’accéder à une estimation des contraintes
en surface à partir d’une mesure des déplacements. Cela suppose que la loi de comportement
utilisée pour la régularisation soit validée pour le matériau. De plus, dans le contexte de l’iden-
tification des paramètres de la loi, il serait envisageable de réaliser une identification intégrée,
c’est-à-dire menée en même temps que la mesure des déplacements. Cette approche a par exemple
été proposée en élasticité par Leclerc et al. [2009] pour identifier le coefficient de Poisson, ou par
Mathieu et al. [2014] pour identifier les paramètres de la loi d’écrouissage non linéaire de type
Ramberg-Osgood.
Pour les mesures de champ présentées dans la suite de ce travail, la régularisation de la corréla-
tion d’images a été réalisée avec le comportement élastique isotrope, étant donné que l’utilisation
de l’élasticité cubique ou de la plasticité cristalline était prématurée au moment où les mesures
de champs ont été effectuées dans ce travail. Nous avons choisi de prendre les longueurs de régu-
larisation ξ et ξb égales, étant donné la faible variation de l’incertitude de mesure observée pour
différents rapports de ces longueurs (Figure 2.11c) et réduites progressivement jusqu’à une lon-
gueur égale à quatre fois la taille caractéristique du maillage, suivant une stratégie détaillée dans
la partie 2.5.3.1.
2.5 Essais de traction in situ
2.5.1 Présentation de la technique expérimentale
Cinq essais de traction in situ ont été réalisés dans cette étude sur les éprouvettes présentées
dans la partie 1.2.3. Les essais sont pilotés en déformation imposée via le déplacement de la
traverse de la platine de traction. Nous noterons ∆l l’allongement de la zone utile de longueur
initiale l0. L’effort appliqué correspondant est relevé grâce à une cellule d’effort. La vitesse de
chargement est de 0.05 mm.s−1. Des arrêts sont réalisés régulièrement au cours de l’essai pour
acquérir une image MEB du mouchetis. Les images sont acquises à déformation constante, ce qui
implique une relaxation de l’effort appliqué (voir Figure 2.13). L’amplitude de la relaxation croît
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en début de plasticité, pour se stabiliser vers 2 % de déformation. Dans la pratique, l’acquisition
d’une image est réalisée quelques minutes après que le chargement soit interrompu, afin d’avoir
une stabilisation de la contrainte appliquée et d’éviter ainsi une relaxation de la contrainte entre le
début de l’acquisition (correspondant au balayage du haut de l’image) et la fin (bas de l’image). Les
acquisitions sont réalisées sans intégration sur plusieurs passes et requièrent environ 90 secondes.
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FIGURE 2.13 – Effort appliqué en fonction de l’allongement imposé au cours de l’essai de traction
sur l’éprouvette A70
L’influence de la relaxation sur les champs de déplacement mesurés est analysée ici plus en
détail. Pour cela, une série d’images est acquise à 2 % de déformation dès que la consigne est
atteinte. Afin de réduire le temps d’acquisition à environ 30 secondes, les conditions d’imagerie
pour cette série sont dégradées en augmentant la vitesse de balayage. Le champ de déplacement
est ensuite mesuré par corrélation d’images non régularisée, entre chacune des images de la série
et une image acquise à temps très long, où la relaxation est supposée négligeable. Le déplacement
est recherché comme le produit d’une fonction de l’espace x et d’une fonction du temps t telle
que
u(x,t) = ζ (x)ψ (t) (2.30)
NotonsG la fonction définie par
G
(
t,t′
)
=
∫
ROI
u(x,t)u
(
x,t′
)
dx (2.31)
Les fonctions ψ (t) du temps et ζ (x) de l’espace peuvent alors être définies par
ψ (t) =C
∫ t
0
G
(
t,t′
)
ψ
(
t′
)
dt′ (2.32)
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ζ (x) =
∫ t
0
u(x,t)ψ (t)dt (2.33)
où C est une constante. Une décomposition discrète de Karhunen-Loève [Karhunen, 1947; Loève,
1948], aussi appelée analyse en composantes principales est alors utilisée. Cette technique, lar-
gement employée dans un vaste spectre de domaines, aussi bien en mathématiques, en physique
qu’en chimie, a pour but de déterminer une base réduite de modes propres orthogonaux séparant
les variables d’espace et de temps. Parmi les nombreuses applications possibles, elle est utilisée
en mécanique des fluides pour analyser un écoulement turbulent [Lumley, 1967], en traitement
d’images pour la reconnaissance faciale [Kirby et Sirovich, 1990], ou encore en compression de
données [Andrews et al., 1967]. Dans le cas de notre application, elle est utilisée pour accéder à un
temps caractéristique du phénomène de relaxation. Une décomposition au premier ordre revient à
approcher la fonctionψ (t) par le vecteur propre associé à la plus grande valeur propre deG. Cette
approximation est tracée en Figure 2.14 pour les éprouvettes A70, C10 et D50. Une interpolation
par une exponentielle est proposée et permet de déterminer les temps caractéristiques suivants :
88, 62 et 38 secondes respectivement pour les éprouvettes C10, D50 et A70, pour trois grandisse-
ments différents (100× 100 µm2, 400× 400 µm2 et 200× 200 µm2, respectivement). Il apparaît
que plus la taille de grain est petite, plus le temps caractéristique est grand. Dans la pratique, pour
les images des essais, une durée de deux à cinq fois le temps caractéristique sépare l’interruption
du chargement de l’acquisition de l’image, ce qui nous permet de supposer que le phénomène de
relaxation est négligeable entre le début et la fin de l’acquisition de chaque image.
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FIGURE 2.14 – Estimation discrète de la composante temporelle du champ de déplacement mesuré
au cours de la relaxation à 2 % de déformation (points) et interpolation exponentielle (trait plein)
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2.5.2 Maillage non-structuré s’appuyant sur la microstructure
Dans cette étude, il est proposé de discrétiser le champ de déplacement pour la corrélation
d’images en utilisant un maillage non-structuré s’appuyant sur la microstructure. Deux raisons
justifient ce choix. Tout d’abord, cela semble cohérent avec une mesure des déformations dans un
polycristal : on s’attend à avoir des déformations essentiellement intragranulaires, avec de forts
gradients de part et d’autre des joints de grains. Un tel maillage permet d’obtenir une discontinuité
des déformations aux joints de grains tout en assurant la continuité des déplacements. Ensuite, ce
choix assure la cohérence de la mesure avec la modélisation du polycristal qui définit un grain dans
un maillage par un groupe d’éléments. Le même maillage sera d’ailleurs utilisé pour la mesure et
pour la simulation, ce qui permettra un dialogue direct entre la mesure et la modélisation sans
interpolation supplémentaire.
Pour chaque éprouvette, une mesure EBSD réalisée après le dépôt du mouchetis permet d’ob-
tenir la cartographie des joints de grains et de macles dans la région couverte par le mouchetis. Il
est choisi de définir un joint de grains par une désorientation supérieure ou égale à 15° et un joint
de macles de type Σ3 par une désorientation de 60°, avec une incertitude de 5°. La cartographie
obtenue est exprimée dans le référentiel de la mesure EBSD. Pour pouvoir l’utiliser comme sup-
port pour un maillage pour la corrélation d’images, il est alors nécessaire de la transporter dans le
référentiel des images MEB de l’essai. Dans la plupart des études similaires, cette transformation
est réalisée en appariant des micro-indentations visibles dans les deux référentiels [Dexet, 2006;
Héripré et al., 2007; Abuzaid et al., 2012; Carroll et al., 2013]. Une méthode utilisant la corréla-
tion d’images est mise en place dans ce travail. Elle est présentée ci-dessous en prenant le cas de
l’éprouvette E1000+ comme illustration.
Cette méthode requiert l’utilisation de la cartographie EBSD de l’indice de qualité (IQ pour
Image Quality). Cet indice indique la qualité du cliché de diffraction au point de mesure, en se
basant sur la somme des pics détectés dans la transformation de Hough [Kunze et al., 1993]. Une
image en niveaux de gris d’une cartographie IQ représente en blanc l’indice IQ le plus élevé et en
noir le plus faible. Les mesures EBSD sont réalisées après le dépôt du mouchetis. Etant donné que
le cliché de diffraction est de moins bonne qualité lorsque le faisceau traverse l’or, le mouchetis
apparaît en noir sur la cartographie IQ (voir Figure 2.15a).
La transformation X(x) qui passe du système de coordonnée EBSD x à celui des images
MEB X est mesurée par corrélation d’images entre l’image IQ et l’image MEB acquise avant
le début de l’essai de traction (voir Figure 2.15b). Avant cela, un traitement d’image est néces-
saire afin de rendre possible l’appariement des deux images. Tout d’abord, l’échelle des niveaux
de gris de l’image IQ est inversée pour que le mouchetis apparaisse en clair sur fond sombre
sur les deux images. Ensuite, un contraste en niveaux de gris lié à la microstructure, davantage
visible sur la cartographie IQ que sur l’image MEB en mode SE, rend la corrélation d’images
difficile. Pour l’atténuer, un filtre est appliqué sur les deux images, donnant plus de poids aux
hautes fréquences spatiales des variations de niveaux de gris, qui correspondent au mouchetis. Les
deux images ainsi obtenues (Figures 2.15c et 2.15d) peuvent désormais être appariées par cor-
rélation d’images, utilisant l’algorithme présenté précédemment, un maillage quelconque et une
longueur de régularisation égale à quatre fois la taille caractéristique du maillage. Etant donné
qu’une grande transformation sépare les deux images (de l’ordre de 70 pixels en termes de dé-
placement pour l’éprouvette E1000+), la corrélation d’images est initialisée avec une estimation
du déplacement obtenue en utilisant une interpolation quadratique, déterminée en sélectionnant
manuellement des points remarquables dans les deux images.
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(a) (b)
(c) (d)
FIGURE 2.15 – Cartographie IQ (a) et image MEB en SE (b) avant le traitement d’image, et après
respectivement (c) et (d), pour l’éprouvette E1000+
Les résidus de corrélation témoignent du bon appariement des images (voir Figure 2.16). Dans
le cas contraire le mouchetis serait apparu en double sur cette figure. De faibles fluctuations ap-
paraissent au niveau de la position des taches, une conséquence de la différence de la dynamique
des niveaux de gris entre les deux images. L’écart-type des résidus est de l’ordre de 10 % de la
dynamique de l’image de référence. Malgré sa valeur très importante, ce résultat est considéré
comme suffisamment fiable pour la suite de l’étude.
Toute cartographie EBSD peut désormais être représentée dans le référentiel des images MEB.
Une fois recalée, la cartographie des joints de grains et de macles est segmentée en polygones. Un
maillage est alors généré avec des éléments triangles s’appuyant sur ces polygones. La Figure 2.17
montre la cartographie des orientations cristallines (IPF pour Inverse Pole Figure) combinée à celle
des joints de grains, la cartographie IQ ainsi que le maillage éléments finis recalé sur l’image MEB
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SE pour les différentes éprouvettes. La longueur caractéristique du maillage obtenu pour chaque
éprouvette est choisie autour de 20 pixels, ce qui offre un bon compromis pour permettre à la fois
une finesse de mesure et une variation de la texture en niveaux de gris d’un élément à un autre.
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FIGURE 2.16 – Résidus de corrélation en niveaux de gris correspondant à la mesure de corrélation
d’images entre la cartographie IQ (Figure 2.15c) et l’image SE (Figure 2.15d). Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres
Les cartographies IPF présentées sur ces figures ont subi un nettoyage des erreurs d’indexation
liées à la présence d’or en surface qui consiste à imposer une taille minimale des grains détectés.
Les orientations cristallines ne fluctuent pratiquement pas au sein de chaque grain. Ceci est vrai
pour toutes les éprouvettes à l’exception de C10, dont les variations intragranulaires observées
peuvent être expliquées par un écrouissage de la surface lié à une moins bonne qualité du polissage
de cette éprouvette en particulier. En transportant ces cartographies dans le référentiel des images
MEB, l’orientation cristalline locale peut être affectée à chaque élément fini du maillage. De plus,
on notera que les cartographies IQ révèlent la présence de rayures de polissage sur les éprouvettes
A70, B10 et D50, invisibles sur les images MEB mais qui seront a posteriori sans conséquence sur
les mesures de champs.
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A70
B10
C10
D50
E1000+
FIGURE 2.17 – Cartographie IPF et des joints de grains (gauche), cartographie IQ (centre), et
maillage recalé sur l’image SE du mouchetis (droite) pour les différentes éprouvettes. Les barres
d’échelles font 100 µm
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2.5.3 Analyse d’une série d’images
2.5.3.1 Stratégie adoptée
A partir de la série d’images acquises au cours de chaque essai, une méthode de corrélation
d’images est mise en place afin de mesurer les champs par rapport à la première image de la
série. Comme nous l’avons déjà évoqué précédemment, l’environnement MEB est défavorable à
l’hypothèse de conservation des niveaux de gris. Même en utilisant la régularisation, il est difficile
de faire converger la corrélation en conservant la première image comme image référence. C’est
pourquoi dans un premier temps, une procédure avec actualisation est adoptée pour traiter la série
d’images (voir Figure 2.18) : à la fin de chaque calcul, un déplacement incrémental est déterminé,
le déplacement total étant le cumul de tous les incréments et l’image déformée devient l’image
de référence du calcul suivant [Hild et al., 2002; Besnard et al., 2006]. Le maillage est également
actualisé, afin de conserver un maillage cohérent avec la microstructure sur toute la série d’images.
Pour cela, la position des nœuds est modifiée avec les déplacements nodaux mesurés à la fin de
chaque calcul. Le critère de convergence de chaque calcul est choisi comme une variation de la
norme de l’incrément de déplacement moyen inférieure à 10−4 pixel.
FIGURE 2.18 – Procédure de corrélation d’images par actualisation du maillage et de l’image de
référence
Cette procédure est réalisée pour une longueur de régularisation donnée. Comme nous l’avons
vu dans la partie 2.4.3, un gain non négligeable en termes d’incertitudes de mesure peut être ob-
tenu si la longueur de régularisation est initialement élevée puis progressivement diminuée. Nous
avons ainsi choisi de réaliser cette procédure avec une longueur ξ égale à 32 fois, puis 16 fois, 8
fois, et finalement 4 fois la taille caractéristique du maillage (20 pixels). A chaque nouveau cal-
cul, le déplacement incrémental est initialisé par celui obtenu pour la longueur ξ immédiatement
supérieure. Pour les bords du maillage, nous avons choisi d’appliquer la même longueur de régu-
larisation, soit ξb égale à ξ. Au bilan, la procédure actualisée est ainsi conduite à quatre reprises
pour chaque série d’images.
Cette procédure actualisée présente néanmoins le désavantage de cumuler les incertitudes de
mesure par rapport à la première image de la série. C’est pourquoi dans un second temps, un cin-
quième et dernier traitement de la série d’images est réalisé, mais sans actualisation. La première
image est conservée comme image de référence, et le déplacement recherché est initialisé avec ce-
lui déterminé précédemment, toujours pour une longueur de régularisation de quatre fois la taille
caractéristique du maillage.
Ce dernier traitement offre un gain non négligeable en termes de résidus de corrélation. Par
exemple, pour l’éprouvette A70, le résidu de corrélation entre la première et la dernière image de
l’essai (soit un allongement d’environ 25 %) vaut 2.9 % de la dynamique à convergence, alors qu’il
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vallait 3.2 % à l’étape précédente, soit un gain de 9 %. La différence entre les deux cartes de résidus
est représentée en Figure 2.19. Le gain apparaît en noir sur cette figure, il se situe essentiellement
au niveau des taches du mouchetis. A ce gain en termes de niveaux de gris correspond un écart non
négligeable sur les déplacements nodaux mesurés dont l’écart-type est de 0.41 pixel (soit 60 nm).
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FIGURE 2.19 – Différence |η2c |−|η1c | en niveaux de gris entre les résidus de corrélation du premier
calcul η1c et ceux du second η2c , calculés entre la première et la dernière image de l’essai sur
l’éprouvette A70. Les axes spatiaux sont exprimés en pixels dont la taille physique est 150 nm
Le Tableau 2.2 donne la résolution de la mesure, en termes de déplacement et de déformation,
obtenue pour chacune des éprouvettes avec la procédure de corrélation d’images présentée pré-
cédemment. Elle est déterminée en corrélant deux images consécutives sans chargement appliqué
entre les deux acquisitions avec les maillages adaptés à la microstructure. L’incertitude en dépla-
cement, respectivement en déformation, correspond alors à l’écart-type du champ de déplacement
mesuré, respectivement de la dérive du champ de déplacement. On peut noter que les niveaux
de résolution pour les déplacements (exprimée en pixels) sont assez proches entre les différentes
éprouvettes.
Eprouvette Incertitude en déplacement Incertitude en déformation
A70 4.3 nm / 2.9×10−2 pixel 1.1×10−3
B10 5.9 nm / 3.7×10−2 pixel 1.5×10−3
C10 2.2 nm / 2.8×10−2 pixel 1.2×10−3
D50 7.1 nm / 2.5×10−2 pixel 1.1×10−3
E1000+ 4.4 nm / 1.8×10−2 pixel 9.6×10−4
TABLEAU 2.2 – Incertitude de mesure de corrélation d’images pour les cinq éprouvettes étudiées
avec les paramètres choisis pour la corrélation
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2.5.3.2 Résultats
Les résultats de mesure de champs à partir de la série d’images de chaque essai sont présentés
dans cette partie. Les Figures 2.20, 2.21, 2.22, 2.23 et 2.24 donnent l’évolution des champs de
déplacement et de déformation dans la direction de traction et dans la direction transverse en
fonction de l’allongement de l’éprouvette respectivement A70, B10, C10, D50 et E1000+. Sur ces
champs, les joints de grains et de macles ont été tracés en noir. Les déformations sont déterminées
pour chaque élément fini du maillage par dérivation des fonctions de forme.
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FIGURE 2.20 – Evolution des champs de déplacement et de déformation, selon les directions
horizontale (direction de traction) y et verticale x, mesurés pour l’éprouvette A70. Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres
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FIGURE 2.21 – Evolution des champs de déplacement et de déformation, selon les directions
horizontale (direction de traction) y et verticale x, mesurés pour l’éprouvette B10. Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres
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FIGURE 2.22 – Evolution des champs de déplacement et de déformation, selon les directions
horizontale (direction de traction) y et verticale x, mesurés pour l’éprouvette C10. Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres 51
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FIGURE 2.23 – Evolution des champs de déplacement et de déformation, selon les directions
horizontale (direction de traction) y et verticale x, mesurés pour l’éprouvette D50. Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres
52
Mesures de champs cinématiques à partir d’images MEB
∆l/l0 uy (µm) εyy (µm/µm) ux (µm) εxx (µm/µm)
0.5 %
 
 
100 200 300
100
200
300 1.4
1.6
1.8
2
 
 
100 200 300
100
200
300
−5
0
5
10
x 10−3
 
 
100 200 300
100
200
300 −2.4
−2.2
−2
 
 
100 200 300
100
200
300
−10
−5
0
5
x 10−3
1 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−3
−2
−1
0
 
 
100 200 300
100
200
300 0
10
20
x 10−3
 
 
100 200 300
100
200
300
−4
−3
−2
−1
 
 
100 200 300
100
200
300
−20
−10
0
x 10−3
2 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−8
−6
−4
−2
 
 
100 200 300
100
200
300
0
0.02
0.04
0.06
 
 
100 200 300
100
200
300
−4
−2
0
2
 
 
100 200 300
100
200
300
−0.04
−0.02
0
5 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−10
0
10
 
 
100 200 300
100
200
300
0
0.05
0.1
0.15
 
 
100 200 300
100
200
300
−10
0
10
 
 
100 200 300
100
200
300
−0.1
−0.05
0
10 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−20
0
20
 
 
100 200 300
100
200
300
0
0.1
0.2
 
 
100 200 300
100
200
300
−10
0
10
20
 
 
100 200 300
100
200
300
−0.2
−0.1
0
15 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−20
0
20
40
 
 
100 200 300
100
200
300
0
0.1
0.2
0.3
 
 
100 200 300
100
200
300
−10
0
10
20
 
 
100 200 300
100
200
300 −0.2
−0.1
0
20 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−20
0
20
40
 
 
100 200 300
100
200
300
0
0.2
0.4
 
 
100 200 300
100
200
300
−20
0
20
 
 
100 200 300
100
200
300
−0.3
−0.2
−0.1
0
25 %
 
 
100 200 300
100
200
300
−40
−20
0
20
40
60
 
 
100 200 300
100
200
300
0
0.2
0.4
 
 
100 200 300
100
200
300
−20
0
20
40
 
 
100 200 300
100
200
300
−0.3
−0.2
−0.1
0
FIGURE 2.24 – Evolution des champs de déplacement et de déformation, selon les directions
horizontale (direction de traction) y et verticale x, mesurés pour l’éprouvette E1000+. Les axes
spatiaux sont exprimés en micromètres
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Les champs de déplacement, sensibles au bruit d’imagerie au début de l’essai, présentent des
variations spatiales modérées jusqu’à la fin de l’essai. Quelques fluctuations locales peuvent ce-
pendant être observées, et quelques isocontours semblent être liés aux joints de la microstructure
mise en évidence (certains joints de la microstructure deviennent lisibles sur les champs de dépla-
cement).
Au regard des champs de déformation, plusieurs constats peuvent être faits. Tout d’abord, le
schéma de localisation des déformations apparaît au début des essais (vers 1 ou 2 % de déforma-
tion macroscopique). Seule l’amplitude des déformations augmente par la suite. La localisation
détectée dans ces différents essais est constituée de bandes généralement inclinées à 45° par rap-
port à la direction de traction et espacées de quelques grains. Ces localisations sont caractéristiques
de la déformation observée dans un polycristal [Delaire et al., 2000; Sutton et al., 2007], elles sont
corrélées à la morphologie et aux orientations cristallographiques de la microstructure [Héripré
et al., 2007; Zhao et al., 2008; Abuzaid et al., 2012]. De plus, de fortes hétérogénéités des défor-
mations apparaissent à l’intérieur des grains mais aussi au niveau de joints de grains ou de macles,
ce qui valide a posteriori notre choix d’un maillage s’appuyant sur la microstructure pour la dis-
crétisation des déplacements. Enfin, la finesse des bandes de déformation mesurées par corrélation
d’images dépend de la résolution spatiale de la mesure par rapport à la taille des grains. Pour
l’éprouvette E1000+ avec les plus gros grains, il a ainsi été possible de détecter avec beaucoup de
détails les bandes de déformation. Des études similaires montrent les mêmes schémas de localisa-
tion des déformations avec une résolution spatiale comparable par rapport aux résultats présentés
ici [Dautriat et al., 2011; Di Gioacchino et Quinta da Fonseca, 2013]. Pour une même taille de
grain et de maillage, les hétérogénéités de déformation sont mieux captées pour l’éprouvette C10
que pour l’éprouvette B10 à un grandissement deux fois moindre.
Les limites de résolution spatiale de la technique de microlithographie employée n’ont pas
été atteintes avec la plus petite zone de marquage de 100× 100 µm2 utilisée dans cette étude
(pour l’éprouvette C10). Des tests ont permis de déposer des taches de 0.2 µm de diamètre (contre
0.5 µm dans cette étude). Il est donc envisageable de réaliser des mesures de champs par corrélation
d’images à plus fort grandissement (région d’intérêt de 50×50 µm2, ou moins), afin d’accroître la
résolution de la mesure, par exemple pour de faibles tailles de grain comme celle des éprouvettes
B10 ou C10.
2.5.3.3 Evolution des niveaux de gris
Au cours des essais, bien que le détecteur BSE ait été choisi afin de minimiser la sensibilité
des niveaux de gris à l’évolution de la topographie de la surface de l’éprouvette, des variations de
niveaux de gris ont été constatées en lien avec de faibles variations d’orientation du réseau cristal-
lin. Ceci est particulièrement visible pour l’éprouvette E1000+ présentant uniquement des joints de
macles dans la région d’intérêt. La Figure 2.25 propose deux manières d’observer ces variations.
On regarde dans le référentiel non déformé l’évolution d’une part de g˜, l’image déformée corrigée
du déplacement mesuré, d’autre part du résidu de corrélation, c’est-à-dire la différence de cette
image avec l’image de référence. Sur les résidus, les joints de macles sont tracés en noir.
Deux phénomènes peuvent être distingués sur ces images. D’un côté, une évolution des ni-
veaux de gris différente d’une macle à une autre est observée et de manière relativement homo-
gène au sein des macles. Ceci est particulièrement marqué par exemple pour la macle numéro 1,
en utilisant la numérotation proposée dans la Figure 2.26a. D’un autre côté, une variation des ni-
veaux de gris est observée de manière plus locale, au sein d’une macle, comme par exemple dans
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la macle numéro 2, ou à travers plusieurs macles, comme par exemple la variation qui se propage
de la droite vers la gauche sur ces images sous une forme parabolique. Ces variations des niveaux
de gris semblent contenir une information cinématique qui n’a pas été prise en compte dans la
mesure du champ de déplacement. La corrélation d’images pourrait potentiellement exploiter une
information cinématique supplémentaire à partir des images MEB acquises au cours d’un essai. Il
est d’abord nécessaire de mieux comprendre le phénomène observé.
Pour cela, nous avons cherché dans un premier temps à relier le niveau du résidu de corrélation
au niveau de déformation de la macle. Nous considérons ici la déformation équivalente au sens de
Von Mises définie en chaque élément fini par :
εeq =
√
2
3
(
ε2xx+ ε2yy+ ε2zz+ ε2xy+ ε2yx+ ε2xz+ ε2zx+ ε2yz+ ε2zy
)
(2.34)
On suppose que l’axe z perpendiculaire à la surface est direction principale, et que le matériau est
incompressible. On a alors εxz = εzx = εyz = εzy = 0 et εzz =−εxx−εyy. La Figure 2.26b représente
l’évolution pour chaque macle du résidu moyen 〈ηc〉 en fonction de la déformation mesurée équi-
valente moyenne dans la macle. Chaque courbe correspond à une macle, indexée par rapport à la
numérotation proposée dans la Figure 2.26a, chaque point de la courbe correspond à une image
de la série acquise au cours de l’essai. Le régime transitoire du début de l’essai (déformation ma-
croscopique inférieure à 5 %) n’est pas représenté pour faciliter la lecture. Cependant, aucune
corrélation n’a été mise en évidence entre le résidu de corrélation et la déformation de la macle.
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FIGURE 2.25 – Evolution de g˜, l’image déformée corrigée du déplacement mesuré, et du résidu
de corrélation pour l’éprouvette E1000+. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
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De plus, chaque courbe est tracée avec une couleur représentative de l’orientation de la macle
à l’état non déformé. Nous utilisons pour cela l’encodage Rouge-Vert-Bleu du triangle standard :
à chaque macle est associée une couleur (Figure 2.26a) obtenue par la projection de la normale au
plan de l’image dans le triangle standard orienté par les trois angles d’Euler définissant l’orienta-
tion moyenne de la macle, selon le principe d’obtention des figures de pôles inverses [TSL, 2009].
Une fois encore, aucune corrélation n’a été établie entre l’évolution des résidus et l’orientation
initiale de la macle.
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FIGURE 2.26 – Numérotation et couleur attribuées à chaque macle de l’éprouvette E1000+ (a).
Evolution moyenne par macle du résidu de la corrélation en niveaux de gris en fonction de la
déformation équivalente (b)
Une décomposition discrète de Karhunen-Loève des champs de résidus de corrélation est réa-
lisée. Une fonction ψ (t) du temps et une fonction ζ (x) de l’espace sont recherchées telles que
ψ (t) =C
∫ t
0
G
(
t,t′
)
ψ
(
t′
)
dt′ (2.35)
et
ζ (x) =
∫ t
0
ηc (x,t)ψ (t)dt (2.36)
où C est une constante etG la fonction définie par
G
(
t,t′
)
=
∫
ROI
ηc (x,t)ηc
(
x,t′
)
dx (2.37)
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Les trois premiers modes propres de la décomposition sont tracés en Figure 2.27. Selon le premier
mode, la dépendance spatiale du résidu apparaît relativement homogène par macle et la dépen-
dance temporelle croît dans un premier temps (jusqu’à 5 % de déformation macroscopique) avant
de se stabiliser. Les deuxième et troisième modes ont une dépendance spatiale moins localisée par
macle et leur évolution temporelle est davantage fluctuante. Ces deux derniers modes sont parti-
culièrement intéressants, ils semblent souligner la propagation du contraste en niveaux de gris à
travers une macle ou de la microstructure au cours de l’essai, comme cela avait été observé dans
la Figure 2.25.
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FIGURE 2.27 – 3 premiers modes temporels (a) et spatiaux (b), (c) et (d) de la décomposition
discrète de Karhunen-Loève des résidus de corrélation en niveaux de gris sur l’ensemble de la
région d’intérêt. Les axes des champs sont en micromètres
Ces différentes analyses nous portent à penser que la variation des niveaux de gris correspond
à une cinématique liée au réseau cristallin. En effet, le contraste en niveaux de gris entre différents
grains ou différentes macles à un instant donné peut s’expliquer par un phénomène de canalisation
des électrons [Joy et al., 1982; Zaefferer et Elhami, 2014]. L’orientation de l’empilement local
des atomes par rapport à la direction du faisceau incident peut être plus ou moins favorable à la
pénétration, ou canalisation, du faisceau incident dans la profondeur entre les colonnes d’atomes,
impliquant une variation de l’intensité de la rétrodiffusion du faisceau. Entre différentes orienta-
tions cristallines, il existe alors un contraste de canalisation et en conséquence un contraste de
l’intensité du faisceau rétrodiffusé qui se traduit sur l’image par un contraste en niveaux de gris.
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Cette propriété est par exemple utilisée par les microscopistes pour caractériser la microstruc-
ture de polycristaux [Gutierrez-Urrutia et al., 2010]. Dans notre cas, l’évolution des niveaux de
gris au cours de l’essai se justifierait par une modification de l’orientation du réseau cristallin. Le
phénomène qui évolue de manière homogène par macle peut alors être analysé comme un mouve-
ment de rotation uniforme des macles les unes par rapport aux autres au cours du chargement de
l’éprouvette. Le phénomène qui semble se propager correspondrait davantage à une déformation
progressive et hétérogène du réseau cristallin au sein de chaque macle. Ces hypothèses deman-
deraient à être vérifiées. Un test simple de validation consisterait à faire tourner un polycristal ou
un monocristal sous un faisceau incident et d’étudier la variation des niveaux de gris des images
BSE. La corrélation d’images pourrait fournir une mesure enrichie avec la détermination de la ro-
tation, voire de la déformation, locale du réseau cristallin. Pour accéder à la déformation du réseau
cristallin au cours de l’essai in situ, l’acquisition d’images MEB pourrait également être couplée
à des mesures EBSD haute résolution [Britton et Wilkinson, 2011]. Dans les travaux récents de
Dahlberg et al. [2014], la mesure EBSD du champ de rotation du réseau cristallin a permis d’ac-
céder à la limite inférieure de la densité de dislocations totale et sur trois systèmes de glissement
dans le plan (Figure 2.28) grâce à une description analytique proposée par Kysar et al. [2010]. Cet
exemple illustre le potentiel résidant dans les mesures EBSD qui pourraient enrichir les mesures
par corrélation d’images à l’échelle de la microstructure.
FIGURE 2.28 – Mesure EBSD d’une borne inférieure de la densité de dislocations sur les trois
systèmes de glissement dans le plan pour un monocristal de nickel déformé par indentation, issu
de [Dahlberg et al., 2014]
2.5.3.4 Discontinuité aux interfaces
Cette cinématique présente dans les résidus de corrélation, de manière fortement régionalisée
par macle, nous pousse à nous interroger sur la pertinence d’imposer la continuité des déplace-
ments au niveau d’un joint de grains ou de macles dans la corrélation d’images. On propose ici
d’analyser la série d’images de l’éprouvette E1000+ avec la même stratégie que précédemment,
avec le même maillage, mais en dédoublant chaque nœud appartenant à un joint de macles en au-
tant de nœuds que de macles auxquels il appartient. La continuité des déplacements aux joints de
macles n’est alors plus imposée. Les nœuds des joints sont désormais influencés par la régularisa-
tion de la corrélation comme les nœuds du bord du domaine. Pour réduire cette influence, le calcul
de corrélation est réalisé avec une longueur ξb égale à 40 pixels (au lieu de 80 pixels précédem-
ment) et en conservant ξ égale à 80 pixels. La Figure 2.29 montre le saut de déplacement nodal
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∆u ainsi mesuré aux joints de macles à 10 % de déformation macroscopique, représenté dans le
référentiel non déformé. L’amplitude du saut est comprise entre 0 et 3 pixels (soit 0.8 µm). On peut
remarquer que la direction du saut est majoritairement perpendiculaire au joint, par exemple entre
les macles 1 et 3, ce qui traduit le plus souvent un glissement parallèle au joint de macles (mais qui
vu sur la face apparente donne l’illusion d’une ouverture entre les deux macles). On observe éga-
lement des zones où la direction est tangente par rapport au joint, par exemple entre les macles 2
et 4, correspondant à un glissement dans le plan parallèle au joint de macles. Dans certaines zones
où le maillage initial présente des éléments relativement écrasés, comme par exemple les éléments
constituant la macle 5, le saut de déplacement peut également traduire une interpénétration entre
deux macles. Cela correspond davantage à des erreurs localisées liées à la texture des images en-
traînant un saut de déplacement dont l’amplitude est comparable à l’incertitude de mesure. Les
nœuds des joints, une fois dédoublés, possèdent un plus faible nombre de voisins, ce qui implique
une plus grande incertitude de mesure à ces nœuds.
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FIGURE 2.29 – Saut de déplacement aux joints de macles à 10 % de déformation macroscopique.
Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
De manière générale, le saut de déplacement mesuré possède une amplitude relativement
faible qu’il convient de confronter à l’incertitude de mesure. Celle-ci est évaluée en corrélant
deux images consécutives sans chargement avec le maillage aux nœuds des joints dédoublés. La
Figure 2.30 montre qu’en chaque nœud des joints le saut de déplacement à 10 % de déformation
macroscopique est bien supérieur à l’incertitude de mesure. C’est d’ailleurs le cas dès 1 % de
déformation macroscopique.
La Figure 2.31 compare le champ de déformation obtenu avec et sans la continuité des dépla-
cements. Pour les deux mesures, les paramètres de la régularisation sont identiques (ξ= 80 pixels
et ξb = 40 pixels). On constate que sans la continuité, les hétérogénéités aux niveaux des joints de
macles sont davantage marquées. En termes de résidus de corrélation, la Figure 2.32 montre que
l’écart-type des résidus est le même pour les deux approches avant 5 % de déformation macro-
scopique et légèrement moins bon au-delà si on autorise la discontinuité. Cette tendance dans la
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FIGURE 2.30 – Norme du saut de déplacement à 10 % de déformation macroscopique en fonction
de l’incertitude de mesure à chaque nœud des joints. La droite bleue correspond à ‖∆u‖= |σu|
seconde partie du chargement ne va pas dans le sens attendu : avec une augmentation du nombre
de degrés de liberté, on pouvait s’attendre à une réduction des résidus. Or le maillage autorisant
la discontinuité entre les macles augmente en même temps de nombre de nœuds appartenant à un
bord. Par rapport au calcul avec la continuité des déplacements, la part de la régularisation méca-
nique affectant les bords du maillage est plus importante. Etant donnée l’influence du rapport ξb/ξ
constatée Figure 2.11c sur la mesure des déplacements, cette différence de régularisation peut être
ici à l’origine de la légère dégradation des résidus observée.
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FIGURE 2.31 – Champ de déformation longitudinale à 10 % de déformation macroscopique avec
(a) et sans (b) continuité des déplacements aux joints de macles
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^
FIGURE 2.32 – Comparaison du niveau moyen des résidus (en % de la dynamique) obtenus avec
ou sans continuité des déplacements
Ces différents résultats montrent que la mesure de champs à la surface d’un polycristal est
étroitement liée à la microstructure et que l’hypothèse de la continuité des déplacements aux in-
terfaces n’est peut être pas suffisante. Des informations sur la cinématique de la microstructure
semblent être inexploitées par la corrélation d’images et laissent présager des perspectives pour
enrichir la mesure. Bien que dans une étude proposée par Soppa et al. [2001] le déplacement hors
plan apparaisse négligeable, il est important de rappeler ici que la mesure de déplacement reste
2D, alors que les phénomènes aux joints de grain que nous essayons d’analyser sont des méca-
nismes 3D. Ces résultats demandent néanmoins d’être complétés avec d’autres analyses. Dans ce
contexte, il serait intéressant de mesurer le déplacement hors plan, en utilisant par exemple un
microscope à force atomique ou par stéréocorrélation dans le MEB. De plus, un couplage entre
des mesures de déplacements et des acquisitions EBSD tout au long d’un essai de traction in situ
permettrait de relier les mesures à l’évolution de la microstructure.
2.5.4 Effets de taille de grain et d’échelle d’observation
Etant donné que plusieurs essais ont été réalisés sur différentes microstructures, l’effet de la
taille des grains sur le comportement macroscopique est étudié dans un premier temps. Sur la
Figure 2.33, la courbe contrainte-déformation macroscopique est tracée pour les cinq essais de
traction monotone. La loi de Hall-Petch est clairement mise en évidence ici [Petch, 1953]. Elle
relie la limite élastique Σy à la taille moyenne de grain d, telle que
Σy = Σ0+
k√
d
(2.38)
où Σ0 est idéalement la contrainte d’écoulement et k le facteur de Hall-Petch. A partir des cinq
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essais, une estimation par régression linéaire présentée en Figure 2.34 nous donne Σ0 = 100 MPa
et k = 0.53 MPa.m1/2, avec un coefficient de corrélation de 0.96. Ces valeurs sont assez proches
de celles proposées par Morrison [1966] pour un acier à faible teneur en carbone.
é
FIGURE 2.33 – Courbe contrainte-déformation macroscopique expérimentale pour les cinq essais
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FIGURE 2.34 – Identification de la loi Hall-Petch (trait plein) à partir des valeurs expérimentales
de la limite élastique (points)
L’effet de la taille de grain sur les hétérogénéités de déformation en surface peut également
être analysé. Pour cela, les mesures sur les trois échantillons A70, C10, et D50 sont comparées. Pour
les différentes tailles moyennes de grain considérées (70 µm, 10 µm et 50 µm, respectivement)
et les différentes tailles de région d’intérêt (200× 200 µm2, 100× 100 µm2 et 400× 400 µm2,
respectivement), le même ordre de grandeur du nombre de grains est analysé dans chaque région
d’intérêt. Les éprouvettes B10 et E1000+ ne sont pas retenues ici car leur microstructure n’est pas
comparable. La Figure 2.35 compare les probabilités cumulées de la déformation longitudinale
mesurée pour les trois éprouvettes retenues, pour une déformation moyenne d’environ 5 %. A
première vue, aucune différence notable n’est observée entre les trois microstructures, comme
on peut le constater par les valeurs très proches des quantiles à 90 % tracés par des lignes en
traits pointillés. En analysant de plus près les grandes valeurs de déformation, c’est-à-dire au delà
des quantiles à 90 % (voir l’encadré sur la Figure 2.35), la queue de distribution diminue moins
rapidement pour C10 et D50 par rapport à A70, et pour D50 par rapport à C10.
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FIGURE 2.35 – Probabilité cumulée pour les distributions de déformation longitudinale corres-
pondant aux champs mesurés par corrélation d’images pour une déformation moyenne d’environ
5 % pour les microstructures A70, C10 et D50. Pour chaque courbe, le quantile à 90 % est indiqué
par une ligne en traits pointillés
Ce constat est d’autant plus évident lorsqu’on compare le quantile à 99 % de ces distributions,
noté ε0.99, à la déformation longitudinale moyenne 〈ε〉. La Figure 2.36 montre l’évolution au cours
du temps du ratio ε0.99/〈ε〉 qui peut être interprété comme un indicateur de la localisation de la
déformation. Après quelques fluctuations au début des essais de traction, c’est-à-dire pour une
déformation moyenne inférieure à 3 %, qui sont dues en partie à un faible rapport signal sur bruit
(voir Tableau 2.2), un palier est atteint pour C10 et A70, alors que le ratio décroît pour D50. Le point
essentiel mis en évidence sur cette figure est que la localisation de la déformation augmente pour
différentes valeurs de la déformation moyenne lorsque la taille moyenne de grain diminue.
é
FIGURE 2.36 – Evolution du ratio du quantile à 99 % sur la déformation moyenne des distributions
de déformation longitudinale pour les microstructures A70, C10 et D50
Alors que l’effet de la taille de grain sur la contrainte macroscopique est bien connu aujour-
d’hui et largement décrit dans la littérature [Forest et al., 2000; Beaudoin et al., 2000; Geers et al.,
2006; Evans et Hutchinson, 2009; Baker et al., 2014], peu d’études ont analysé le rapport entre la
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taille de grain et les distributions de déformation microstructurale. Bien que la plasticité à gradient
puisse être utilisée pour interpréter des observations expérimentales faites à l’échelle millimétrique
sur des bicristaux utilisant l’imagerie optique [Ma et al., 2006a], les effets de gradient de déforma-
tion sont davantage susceptibles d’être identifiés à l’échelle de quelques micromètres [Chang et al.,
2012; Jiang et al., 2013; Guo et al., 2014], ou pour des tailles de grain inférieures à 100 µm [Acha-
rya et Beaudoin, 2000]. Le résultat présenté Figure 2.36 est en accord avec les distributions de dé-
formation simulées dans des polycristaux avec des lois de plasticité cristalline à gradient, pour une
taille moyenne de grain comprise entre 0.4 et 20 µm [Cordero et al., 2012], concluant également
que la diminution de la taille de grain entraîne une plus forte localisation de la déformation.
Dans un second temps, d’autres comparaisons sont établies pour mettre en évidence des ef-
fets d’échelle. La Figure 2.37a compare, pour une déformation moyenne d’environ 5 %, les
probabilités cumulées de la déformation longitudinale des éprouvettes D50 et E1000+, pour les-
quelles les mesures de champs ont été réalisées dans des régions d’intérêt de même dimension
(400×400 µm2). On constate que des niveaux de déformation plus importants sont mesurés pour
l’éprouvette E1000+. Ceci peut être expliqué par le fait qu’avec cette éprouvette le rapport taille
moyenne de grain sur taille de la région d’intérêt est beaucoup plus important (d’un facteur 20).
En conséquence, la quantité d’information disponible dans les images décrivant la déformation
intragranulaire est plus dense, les bandes de localisation sont décrites par un plus grand nombre de
pixels dans les champs. De la même manière, ce résultat est constaté en comparant les probabilités
cumulées de la déformation longitudinale des éprouvettes B10 et C10 (voir Figure 2.37b). Dans
ce cas le rapport de la taille moyenne de grain sur la taille de la région d’intérêt augmente plus
modérément (d’un facteur 2) suite à une diminution de la taille de la région d’intérêt.
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FIGURE 2.37 – Probabilité cumulée pour les distributions de déformation longitudinale pour une
déformation moyenne d’environ 5 %, pour une même taille de région d’intérêt (400× 400 µm2)
mais des tailles moyennes de grain différentes (a), pour une même taille moyenne de grain mais
des tailles de région d’intérêt différentes (200×200 µm2 en bleu, et 100×100 µm2 en rouge) (b).
Pour chaque distribution, le quantile à 90 % est indiqué par une ligne en traits pointillés
Ainsi, la réalisation d’essai in situ sur des microstructures de différentes tailles moyennes de
grain nous a permis de mettre en évidence à partir des mesures cinématiques des effets liés à la
fois à la taille de grain et à l’échelle d’observation.
65
Conclusions
2.6 Conclusions
Une méthode de corrélation d’images numériques adaptée aux mesures de champs dans des
polycristaux a été présentée. Elle a été mise en œuvre pour mesurer les champs de déplacement
à la surface d’une éprouvette sollicitée en traction in situ dans un MEB et pour différentes tailles
moyennes de grain.
Il s’agit d’une approche globale basée sur une décomposition du champ de déplacement sur un
maillage éléments finis non-structuré s’appuyant sur la microstructure du matériau analysé. Dans
cette optique et pour pallier la pauvreté de la texture naturelle du matériau, un mouchetis adapté
à l’échelle microscopique a été au préalable déposé à la surface de l’éprouvette par une technique
de microlithographie. Les distorsions spatiales liées à l’imagerie MEB et à cette technique de
marquage ont été quantifiées à deux échelles différentes. Il a été montré que l’erreur induite par la
technique de marquage est plus faible que les distorsions d’imagerie et que l’amplitude en taille
physique de ces deux sources d’erreur est d’autant plus petite que le grandissement est important.
L’environnement électromagnétique du MEB induit un bruit d’imagerie relativement important qui
est défavorable à l’hypothèse de conservation des niveaux de gris sur laquelle repose la méthode
de corrélation d’images. Afin de réduire l’incertitude de mesure qui en découle, une technique
de régularisation mécanique de la corrélation a été adoptée. Si dans ce travail un comportement
élastique isotrope a été utilisé pour régulariser la mesure, nous avons montré qu’il était possible
d’utiliser la connaissance de l’orientation cristallographique locale pour régulariser la corrélation
à l’aide de l’élasticité cubique. L’utilisation de la loi de plasticité cristalline issue de la simulation
aurait été plus représentative du comportement réel du matériau et aurait ainsi permis une plus
grande cohérence entre la mesure et la régularisation mais la validation de cette approche reste en
perspective.
Les champs cinématiques ainsi mesurés au cours de cinq essais in situ apportent une informa-
tion riche sur la localisation des déformations dans les polycristaux et apparaissent étroitement liés
à l’orientation cristallographique. Une information locale sur la rotation, voire de la déformation,
du réseau cristallin n’est pas décrite avec la méthode mise en œuvre et pourrait potentiellement
enrichir la mesure actuelle. Un phénomène de canalisation des électrons observé sur les champs
de résidus demanderait à être étudié plus précisément et pourrait être pris en compte dans la me-
sure. De plus, il a été montré qu’un saut de déplacement de faible amplitude pouvait être détecté
au niveaux des interfaces de la microstructure. Ces différents résultats soulignent le lien étroit qui
existe entre les champs cinématiques mesurés et la microstructure. Le couplage entre la corrélation
d’images et les analyses EBSD mériterait en conséquence d’être exploré de manière plus appro-
fondie dans de prochaines études. Par exemple, il serait particulièrement intéressant de réaliser des
analyses EBSD tout au long du chargement pour suivre l’évolution de la microstructure en surface.
Nous avons également mis en évidence que des mesures 2D étaient probablement un point limitant
pour étudier différents phénomènes mécaniques en lien avec la microstructure. Pour aller plus loin,
il serait pertinent de réaliser des mesures 3D surfaciques [Li et al., 2013] ou volumiques [Dutta
et al., 2013]. Par ailleurs, la distribution des champs de déformation microstructurale nous a per-
mis de mettre en évidence des effets de taille de grain et des effets d’échelle d’observation. Les
champs de déplacement mesurés serviront de référence pour recaler le modèle par éléments finis
de plasticité cristalline. Avant cela, la simulation des essais in situ à l’échelle de la microstructure
est présentée dans le chapitre suivant.
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Chapitre 3
Simulation par éléments finis des
essais in situ
Ce chapitre est dédié à la simulation par éléments finis des essais in situ. Nous
confronterons pour cela deux lois locales de plasticité cristalline qui seront tout
d’abord détaillées, puis les choix adoptés pour la modélisation de la microstruc-
ture expérimentale seront présentés. Les résultats de la simulation, obtenus à partir
d’un jeu de paramètres des lois de comportement identifié grâce à un modèle d’ho-
mogénéisation, seront alors analysés et confrontés aux champs mesurés dans le
chapitre précédent. Enfin, l’influence des orientations cristallographiques de la mi-
crostructure sur l’activité des systèmes de glissement sera analysée en détails en
confrontant les prévisions de la simulation aux résultats expérimentaux.
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Avant-propos
3.1 Avant-propos
Dans le chapitre précédent, nous avons pu observer expérimentalement, à la surface de po-
lycristaux sous chargement, des schémas de localisation sous forme de bandes de déformation
intragranulaire en lien avec l’activité des systèmes de glissement du matériau. Si des modèles de
dynamique des dislocations discrètes sont capables de prédire finement la formation de bandes de
glissement [Déprés, 2004], la complexité de ces modèles limite généralement leur utilisation à un
milieu monocristallin infini et aux petites déformations.
La modélisation de la plasticité cristalline intervient à une échelle supérieure. Deux types de
modélisation peuvent alors être distingués. D’un côté, des modèles polycristallins de transition
d’échelle entre le monocristal et le polycristal sont généralement utilisés pour homogénéiser le
comportement monocristallin à partir de fractions volumiques d’orientations cristallographiques
pour accéder au comportement macroscopique du matériau. On peut par exemple citer l’un des
premiers modèles d’homogénéisation proposé par Taylor [1938] ou encore les nombreux modèles
en champs moyens basés sur le schéma autocohérent [Kröner, 1961; Hill, 1965; Berveiller et
Zaoui, 1979; Pilvin, 1994; Cailletaud et Pilvin, 1994]. Notons que ces modèles ne permettent pas
de rendre compte des hétérogénéités des champs locaux et considèrent une morphologie simplifiée
des grains (souvent ellipsoïdale). Parmi ces modèles, le modèle de Berveiller et Zaoui [1979] sera
utilisé dans ce travail afin de simuler le comportement macroscopique de nos éprouvettes.
D’un autre côté, les modèles monocristallins sont utilisés pour simuler le comportement d’une
seule phase ou bien de chacun des grains constituant un agrégat polycristallin. Contrairement aux
modèles polycristallins précédemment évoqués, ils prennent en compte une description de la mor-
phologie de la microstructure et permettent ainsi de prédire les schémas de localisation des champs
mécaniques observés expérimentalement [Roters et al., 2010]. Ce sont ces modèles en particulier
qui nous intéressent en vue d’une comparaison avec les mesures cinématiques présentées dans le
chapitre précédent et qui font l’objet de la partie suivante.
3.2 Modélisations de l’élastoplasticité d’un monocristal
3.2.1 Elasticité cubique
Le monocristal de fer austénitique a une anisotropie élastique importante, comme l’a constaté
expérimentalement Huntington [1958]. De plus, une étude proposée par Sauzay [2006] montre
que cette anisotropie a une influence non négligeable sur les champs cinématiques simulés. C’est
pourquoi il a été choisi de modéliser le comportement élastique de notre matériau par l’élasti-
cité cubique définie par les trois coefficients C11, C12 et C44. Pour rappel, le tenseur de rigidité
d’élasticité cubique dans le repère du monocristal est défini en notation de Voigt-Kelvin par
Λ=

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44

(3.1)
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Nous utilisons les valeurs proposées par Ledbetter [1985] obtenues par mesures acoustiques sur
un acier A316L (Tableau 2.1). Le coefficient d’anisotropie élastique ra est donné par la relation
ra =
2C44
C11−C12 (3.2)
Avec les valeurs des coefficients d’élasticité cubique choisies, le coefficient d’anisotropie vaut
ra = 3.16, ce qui est bien différent de la valeur ra = 1 que l’on obtiendrait pour un matériau
isotrope.
3.2.2 Différentes approches de plasticité cristalline
Les modèles monocristallins peuvent être regroupés en deux catégories : d’une part les ap-
proches non-locales, qui font intervenir une description des dislocations géométriquement né-
cessaires (GNDs), et d’autre part les approches locales, dans lesquelles les GNDs ne sont pas
considérées.
3.2.2.1 Approche non-locale
Les modèles non-locaux permettent de rendre compte de la courbure du réseau cristallin ob-
servée expérimentalement [Ashby, 1970; Perrin et al., 2010; Britton et Wilkinson, 2011; Jiang
et al., 2013] et des incompatibilités de la déformation qui en découlent à proximité des interfaces
de la microstructure. Ils sont basés sur de nombreux travaux réalisés au cours de la seconde moi-
tié du XXe siècle sur la modélisation des incompatibilités de déformation grâce à la description
des GNDs [Nye, 1953; Bilby et al., 1955; Kröner, 1959; Ashby, 1970]. C’est dans les travaux
de Ashby [1970] que la distinction est faite entre les dislocations statistiquement stockées (SSDs
pour Statistically Stored Dislocations), dont le mouvement sur les systèmes de glissement est in-
dépendant d’un grain à un autre, et les dislocations géométriquement nécessaires, qui permettent
de pallier les incompatibilités géométriques induites aux joints de grains. La prise en compte des
GNDs permet ainsi de modéliser le durcissement au niveau des interfaces de la microstructure lié à
l’empilement des dislocations. Les GNDs dépendent du gradient spatial du tenseur de déformation
et plus précisément du rotationnel de la déformation élastique. C’est pourquoi l’intégration à un
point de Gauss des lois de comportement qui les prennent en compte dépend des points de Gauss
voisins, d’où leur appellation d’approche non-locale.
Les modèles par éléments finis qui découlent de ces travaux sont relativement récents. L’un
des premiers modèles faisant intervenir les GNDs dans le calcul de l’écrouissage est celui proposé
par Dai et Parks [1997], basé sur le milieu continu de Cauchy. Les GNDs y sont introduites comme
variables internes. D’autres modèles sont basés quant à eux sur les milieux continus d’ordre supé-
rieur [Forest et al., 2000; Neff, 2006]. Ils font intervenir un champ de rotation du réseau cristallin
et un champ de microcontrainte associé dans le calcul de l’écrouissage. Enfin, on peut également
citer de nombreux modèles de plasticité dits à gradient, dont la formulation fait intervenir le gra-
dient de la déformation [Fleck et Hutchinson, 1993; Gao et al., 1999; Xue et al., 2002] ou encore
le gradient des variables internes [Gurtin, 2002].
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3.2.2.2 Approche locale
Par rapport aux approches non-locales, ces modèles présentent généralement un formalisme
plus simple car ils ne prennent pas en compte les incompatibilités de la déformation aux interfaces.
Ils s’intègrent localement, c’est-à-dire en chaque point matériel indépendamment du voisinage. Il
est possible de classer ces modèles en deux catégories. D’un côté, les modèles dits phénomé-
nologiques s’inspirent fortement des lois utilisées pour décrire le comportement des matériaux à
l’échelle macroscopique. Pour décrire la plasticité cristalline, ces lois phénoménologiques sont
formulées pour chaque système de glissement du matériau. Les variables internes de ces modèles
sont généralement la cission résolue et le glissement cumulé de chaque système. Nous pouvons
citer par exemple le modèle de Kocks [1976], l’un des tous premiers modèles, celui de Peirce
et al. [1983], ou encore celui de Méric et Cailletaud [1991]. Le sens physique de ces modèles est
limité, étant donné qu’ils ne possèdent pas de relation décrivant des phénomènes physiques tels
que l’évolution de la densité de dislocations. Cependant, ils présentent l’avantage d’être relative-
ment faciles à résoudre par un code éléments finis, offrant un bon compromis entre le temps de
calcul et la qualité de la solution simulée. Cet avantage permet par exemple pour les matériaux
CFC de traiter des microstructures complexes [Peirce et al., 1983], soumises à de grandes défor-
mations [Asaro et Needleman, 1985], ou encore de simuler la propagation de fissures initiées par
corrosion sous contrainte [Musienko et Cailletaud, 2009].
D’un autre côté, on distingue des modèles davantage basés sur la physique, dont les variables
internes sont généralement la densité de dislocations de chaque système de glissement. Citons par
exemple les modèles de Mecking et Kocks [1981] ou de Estrin et Mecking [1984] qui sont parmi
les premiers à utiliser des variables internes ayant un sens physique. Plus tard, les modèles de
Tabourot [1992] ou de Teodosiu et al. [1993] ont proposé des améliorations du modèle de Peirce
et al. [1983]. Citons également le modèle de Rauch [1993], qui propose des modifications des mo-
dèles de Kocks [1976] et de Mecking et Kocks [1981], pour mieux rendre compte de l’écrouissage
à basse température pour les matériaux Cubiques Centrés (CC).
Ces modèles de plasticité cristalline offrent de bonnes prévisions qualitatives des champs
de déformation intragranulaire observés expérimentalement pour des chargements monotones,
comme par exemple dans le cas de structures colonnaires [Raabe et al., 2001; Sachtleber et al.,
2002] ou encore pour une reconstruction 3D de l’agrégat expérimental [Musienko et al., 2007].
Dans ce travail, deux modèles locaux sont utilisés pour simuler les essais in situ et pour l’iden-
tification des paramètres par approche inverse : le modèle de Méric et Cailletaud [1991] ainsi que
le modèle DD-CFC proposé par Monnet [2009] et davantage basé sur la physique. Ce dernier mo-
dèle a été développé à EDF R&D dans le cadre des projets PERFECT et PERFORM 60 [Leclercq
et al., 2010] à partir de travaux en dynamique des dislocations discrètes.
3.2.3 Modèles étudiés
Dans cette partie, nous présentons en détails les deux lois de plasticité cristalline étudiées
dans ce travail. Chacun de ces deux modèles relie pour chaque système s la cission résolue τs au
glissement γs. Rappelons qu’en tout point matériel la cission résolue s’écrit en fonction du tenseur
de contrainte σ et du tenseur de Schmid µs telle que
τs = σ : µs (3.3)
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De plus, le tenseur de déformation viscoplastique du monocristal εp est supposé être la somme
des glissements sur chaque système, un formalisme exprimé en vitesse de déformation par Asaro
et Rice [1977] d’après les travaux de Taylor [1938]
ε˙p =
12
∑
s=1
γ˙sµs (3.4)
3.2.3.1 Le modèle de Méric et Cailletaud
Examinons tout d’abord le modèle de plasticité cristalline de Méric et Cailletaud [1991] im-
plémenté dans Code_Aster. Les différentes relations de ce modèle sont définies pour chacun des
systèmes de glissement s du matériau. Une loi d’écoulement viscoplastique de type Norton à seuil
intervient et donne l’évolution de la vitesse de glissement γ˙s en fonction de la cission résolue τs
p˙s =
〈 | τs− cαs | −rs(ps)
k
〉n
+
(3.5)
avec
γ˙s = p˙s
τs− cαs
| τs− cαs | (3.6)
où l’opérateur 〈.〉+ retourne la partie positive de son argument. k et n sont les paramètres de la loi
de Norton et c est un module d’écrouissage cinématique. ps est la déformation plastique cumulée
du système s telle que
ps =
∫
|γ˙s|dt (3.7)
La loi d’écoulement comporte deux termes d’écrouissage rs et αs. Les variables internes les
régissant sont les glissements γs sur chaque système. Tout d’abord, un écrouissage isotrope rs est
décrit par la relation non linéaire
rs = r0+q
(
12
∑
j=1
hs j
(
1− e−bp j
))
(3.8)
où r0 est la cission résolue critique initiale, c’est-à-dire la limite d’écoulement sur le système
considéré lorsqu’aucun système n’a encore été activé, hs j sont les coefficients de la matrice d’in-
teraction entre les systèmes de glissement (détaillée dans le Tableau 1.2). La présence de cette
matrice dans la relation (3.8) permet de rendre compte des effets de l’écrouissage latent. q et
b sont des paramètres qui rendent compte respectivement de la cission supplémentaire à satura-
tion de l’écrouissage et de l’inverse d’une déformation caractéristique de saturation. La relation
d’écoulement est composée ensuite d’un écrouissage cinématique αs tel que
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α˙s = γ˙s−dαs p˙s (3.9)
où d est le coefficient réglant l’amplitude du terme de rappel dαs p˙s.
Les valeurs des paramètres de cette loi de comportement sont initialement fixées à celles iden-
tifiées par Guilhem [2010] sur la même tôle de 316LN que celle étudiée dans ce travail, à partir
de la méthodologie mise en place pour un acier 316L [Guilhem, 2011]. Ces valeurs sont données
dans le Tableau 3.1. Les paramètres ont été identifiés par méthode inverse avec le modèle d’homo-
généisation de Cailletaud-Pilvin [Cailletaud et Pilvin, 1994; Pilvin, 1994], en recalant le 10e cycle
simulé sur le cycle stabilisé expérimental. Les coefficients de la matrice d’interaction sont ceux
choisis par Guilhem [2011], donnés dans le Tableau 1.3.
n k (MPa.s1/n) r0 (MPa) q (MPa) b (-) c (MPa) d (-)
10 25 67 20 1.2 10400 340
TABLEAU 3.1 – Valeurs des paramètres de la loi de Méric et Cailletaud issues de [Guilhem, 2010]
3.2.3.2 Le modèle DD-CFC
Détaillons ensuite le modèle DD-CFC proposé par Monnet [2009] également implémenté dans
Code_Aster. Comme précédemment, ses différentes relations sont écrites pour chaque système de
glissement s du matériau. Il est tout d’abord constitué d’une loi d’écoulement viscoplastique à
seuil de type puissance reliant γ˙s à τs telle que
p˙s = γ˙0
〈(
| τs |
τ f − τ f orests
)n
−1
〉
+
(3.10)
avec
γ˙s = p˙s
τs
| τs | (3.11)
où n et γ˙0 le taux de glissement initial sont les paramètres de la loi d’écoulement visqueux. Le seuil
d’écoulement est composé d’un terme constant au cours du temps, τ f , qui représente la force de
frottement du réseau cristallin (force de Peierls-Nabarro) et d’un terme d’écrouissage du matériau
τ f orests . La grande différence avec le modèle précédent est que l’écrouissage n’est pas écrit en
fonction du glissement mais de la densité de dislocations ρ j sur chaque système j, tel que
τ f orests = µβC(ρ)
12
∑
j=1
√
as jρ j (3.12)
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où as j sont les coefficients d’interaction. Bien que ces coefficients modélisent les mêmes interac-
tions que les coefficients hs j du modèle de Méric et Cailletaud (même matrice du Tableau 1.2),
ils ne sont pas directement comparables. En effet, en rapprochant les relations d’écrouissage des
deux modèles, on constate que les coefficients hs j sont proportionnels aux coefficients a2s j. Le pa-
ramètre µ correspond au module de cisaillement, C est introduit pour représenter le modification
de l’écrouissage et de la matrice d’interaction avec l’évolution des densités de dislocations et est
défini par
C(ρ) = 0.2+0.8
log
(
αβ
√
12
∑
i=1
〈ρi〉+
)
log
(
αβ√ρre f
) (3.13)
où α est la valeur moyenne des coefficients d’interaction, β la norme du vecteur de Bürgers et
ρre f la densité de dislocations totale pour laquelle ont été déterminées les valeurs des coefficients
d’interaction par dynamique des dislocations discrètes. Les facteurs 0.2 et 0.8 représentent les
proportions respectivement des interactions à longue portée et de la réaction de contact dans la
résistance au mouvement des dislocations déterminées par dynamique des dislocations discrètes.
Ce modèle comprend également une équation régissant l’évolution de la densité de dislocations
pour chaque système à partir d’une valeur initiale ρ0 définie par
ρ˙s =
p˙s
β
A
∑
j∈ f orest(s)
√
as jρ j
12
∑
j=1
√
as jρ j
+BC(ρ)
(
∑
j∈copla(s)
√
as jρ j
)
− yρs
 (3.14)
où les paramètres A et B décrivent le durcissement lié à l’accumulation de dislocations et y l’adou-
cissement lié à l’annihilation de dislocations. Pour le durcissement, une distinction est faite entre
A qui porte sur les interactions avec les systèmes appartenant à la forêt du système s ( f orest(s)),
c’est-à-dire les systèmes ayant une direction normale au plan de glissement différente de celle du
système s et B qui porte sur les interactions avec les systèmes coplanaires (copla(s)).
Les valeurs des paramètres de cette loi de comportement sont initialement fixées à celles pro-
posées par Monnet [2009] pour les aciers inoxydables austénitiques déterminées à partir de calculs
de dynamique des dislocations discrètes. Ces valeurs sont données dans le Tableau 3.2. La densité
de dislocations totale initiale est une donnée difficile à mesurer. Pour l’acier 316L, Pokor [2002]
l’estime à 1010 m−2, contre 1013 m−2 dans l’étude de Le Pécheur [2008]. Face à cette dispersion,
nous avons choisi de fixer ρ0 égale à la valeur de référence de la densité de dislocations utilisée
dans [Monnet, 2009], soit 1012 m−2 et communément admise pour les matériaux CFC dans un état
recuit (1014 m−2 pour un état pré-écroui, 1015 m−2 à saturation). On suppose qu’elle est unifor-
mément répartie sur les systèmes de glissement, soit une densité initiale sur chaque système ρ0,s
égale à ρ0/12. Les coefficients de la matrice d’interaction sont ceux estimés également par Monnet
[2009] pour une densité de dislocations ρre f de 1012 m−2 donnés dans le Tableau 1.3.
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n γ˙0 (s−1) τ f (MPa) µ (GPa) A B y (Å) α β (Å) ρre f (m−2)
50 10−3 20 80 0.13 0.005 2.5 0.35 2.54 1012
TABLEAU 3.2 – Valeurs des paramètres de la loi DD-CFC issues de [Monnet, 2009]
3.2.3.3 Correspondances entre les deux modèles
Des correspondances entre des grandeurs physiques peuvent être établies entre ces deux mo-
dèles de plasticité cristalline dont les relations ne sont pas directement comparables. Tout d’abord,
pour chaque système de glissement s, la limite d’écoulement de chacun des modèles est donnée
ci-dessous
Loi Méric-Cailletaud Loi DD-CFC
Limite d’écoulement r0 τ f +µβ
12
∑
j=1
√
as jρ0, j
Rappelons qu’il s’agit de la valeur critique de la cission résolue en-dessous de laquelle il n’y a pas
de glissement sur le système. De même, nous pouvons comparer la cission résolue à saturation de
l’écrouissage
Loi Méric-Cailletaud Loi DD-CFC
Cission à saturation r0+q(h1+2h2+2h3+h4+4h5+2h6) τ f +µβC(ρsat)
12
∑
j=1
√
as jρsat, j
Pour la loi de Méric et Cailletaud, elle est obtenue lorsque la déformation plastique cumulée tend
vers l’infini. Pour la loi DD-CFC, l’écrouissage est à saturation lorsque la densité de dislocations
n’évolue plus et atteint une valeur limite ρsat . Celle-ci est solution de la relation non linéaire
obtenue lorsque qu’on prend ρ˙s = 0 dans l’équation (3.14). On fait l’hypothèse qu’à saturation la
densité de dislocations est identique sur chaque système.
D’autres critères de comparaison du comportement entre ces deux modèles peuvent être égale-
ment envisagés, comme par exemple la vitesse initiale de l’écrouissage, mais qui est plus difficile
à obtenir analytiquement pour la loi DD-CFC.
3.3 Modélisation d’un agrégat polycristallin
3.3.1 Approches existantes
Etudier des lois de plasticité cristalline nécessite une modélisation de la microstructure du ma-
tériau fine et adaptée aux phénomènes physiques que l’on cherche à simuler. Par exemple, les ap-
proches d’homogénéisation ne prennent pas en compte la morphologie des grains mais proposent
une transition d’échelle du monocristal au polycristal par la description de l’inclusion formulée par
Eshelby [1957]. Si ces approches décrivent généralement bien le comportement macroscopique
des matériaux, elles ne permettent pas de simuler les hétérogénéités des champs intragranulaires
qui nous intéressent dans ce travail.
La simulation d’un agrégat polycristallin est souvent réalisée à partir d’une segmentation de
l’espace par des polyèdres de Voronoï, que ce soit en 2D [Watanabe et al., 1998; Lebensohn et al.,
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2005] ou en 3D [Barbe et al., 2001; Cailletaud et al., 2003; Diard et al., 2005]. Plus récemment,
des études proposent des améliorations de cette segmentation permettant la formation de grains
non-équiaxes [Héripré, 2006; Bertolino et al., 2007; St-Pierre et al., 2008] (voir Figure 3.1). Dans
ces études, l’agrégat polycristallin 3D est généré pour être représentatif d’une microstructure réelle
dont la morphologie des grains est connue uniquement en surface par analyse EBSD. Si la mo-
délisation d’une microstructure réelle est requise afin de comparer les champs simulés avec ceux
mesurés, la modélisation des grains sous-jacents à partir d’une information expérimentale en sur-
face n’est pas unique en termes de morphologie et d’orientations et une forte variabilité est obser-
vée sur les champs surfaciques simulés à partir de différentes réalisations de microstructures 3D
réalistes [Zeghadi, 2005; Héripré, 2006].
FIGURE 3.1 – Principales étapes de la formation d’un agrégat polycristallin 3D issues de [St-
Pierre et al., 2008] : segmentation de la surface de référence en ellipses (a), passage à des ellip-
soïdes (b), adaptation des ellipsoïdes dans le volume (c), création des grains (d)
La microstructure 3D est difficilement accessible expérimentalement. Elle peut être obtenue
par des polissages successifs de la surface couplés à des analyses EBSD et suivis par une recons-
truction de la microstructure en 3D [Schmidegg, 2000; Spowart et al., 2003; Groeber et al., 2008;
Le Pécheur et al., 2012]. Il s’agit d’une méthode destructive, empêchant de solliciter l’éprouvette
une fois la microstructure déterminée et donc de réaliser une comparaison de champs expérimen-
taux et numériques, et fastidieuse car elle demande un grand nombre de cartographies pour faciliter
la reconstruction 3D. Une étude proposée par Li et al. [2012] présente une reconstruction simpli-
fiée à partir de seulement quatre cartographies et par extrusion de la microstructure entre chaque
cartographie. Pour permettre une sollicitation la microstructure modélisée, une étude réalisée par
Musienko et al. [2007] propose de réaliser cette procédure non pas à l’état initial mais après 10 %
de déformation. Il est également envisageable d’obtenir la microstructure réelle 3D par tomogra-
phie avec une source synchrotron [Alpers et al., 2005]. Dans le travail proposé par Altendorf et al.
[2014], la reconstruction d’une microstructure à grains anisotropes est par exemple proposée à
partir de données EBSD 3D via un modèle adapté de tessellation.
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Néanmoins, face à la méconnaissance de la microstructure sous-jacente, une modélisation
« quasi 2D » peut être préférée aux approches de type Voronoï [Hoc et al., 2003; Evrard et al.,
2010]. Elle limite alors la modélisation de la microstructure réelle à l’information disponible en
surface sur la morphologie des grains, en extrudant les orientations cristallines et les joints de
grains perpendiculairement à la surface pour obtenir une microstructure 3D. Cette approche est
naturellement adaptée lorsque la microstructure expérimentale ne présente qu’un seul grain dans
l’épaisseur [Hoc et al., 2003], c’est-à-dire pour une taille moyenne de grain grande par rapport
à l’épaisseur de l’échantillon, ou quand les grains sont colonnaires [Grennerat, 2011; Montagnat
et al., 2011]. Dans le cas contraire, pour rendre compte des effets du substrat sur les champs en
surface, des études montrent alors l’importance d’imposer les champs mesurés en surface comme
conditions aux limites de la simulation [Hoc et al., 2003; Héripré et al., 2007; Evrard et al.,
2010] plutôt que des conditions aux limites homogènes plus couramment utilisées mais moins
réalistes [Cailletaud et al., 2003]. Ceci est particulièrement vrai lorsque la microstructure analysée
n’est pas un volume élémentaire représentatif du matériau. En effet, le nombre de grains est alors
insuffisant pour permettre de dissiper les effets de bord et extraire une partie centrale non-affectée
par ces effets. Notons que des conditions aux limites périodiques peuvent être utilisées pour s’af-
franchir des effets de bord [Gérard, 2008; Guilhem, 2011] ou imposées par la méthode de calcul
(FFT), mais qui semblent difficilement utilisables pour modéliser une microstructure expérimen-
tale. Une approche quasi 2D semble donner des résultats satisfaisants en termes de champs surfa-
ciques par rapport aux champs mesurés mais aussi par rapport à ceux simulés avec un maillage 3D
réaliste obtenu expérimentalement par polissages successifs post mortem [Musienko et al., 2007].
Une approche quasi 2D offre également un gain de temps de calcul considérable par rapport à
une approche 3D, ce qui est un critère non négligeable lorsqu’une identification de paramètres par
méthode inverse est envisagée, nécessitant l’exécution du calcul un grand nombre de fois.
La profondeur d’extrusion d’un maillage 2D ne semble pas avoir une influence prépondérante
sur les champs surfaciques à partir du moment où des conditions aux limites expérimentales sont
appliquées [Héripré et al., 2007]. En revanche, ceci ne semble plus vrai si des conditions aux
limites homogènes sont employées, où plusieurs rangées de grains sont requises dans l’épaisseur
(au moins deux) pour ne plus influencer les champs surfaciques [Zeghadi et al., 2007a,b].
A partir de ces nombreuses études antérieures sur la modélisation d’un agrégat polycristallin
et dans l’optique d’une confrontation entre les champs mesurés et simulés, nous avons choisi
une modélisation quasi 2D, voire 2D, de la microstructure réelle avec des conditions aux limites
expérimentales. Ce choix nous a semblé être le moins arbitraire pour modéliser la microstructure
méconnue dans le volume tout en étant le plus représentatif possible de la microstructure réelle.
Ce choix sera étudié en détails dans les parties suivantes.
3.3.2 Influence de la microstructure sous-jacente
L’orientation cristallographique, la morphologie ou encore la position dans le volume de chaque
grain d’un agrégat polycristallin donné ont une influence sur les champs simulés avec cet agrégat.
Dans cette partie, l’influence de la microstructure sous-jacente sur les champs surfaciques est étu-
diée tout d’abord par rapport au nombre de grains présents dans le volume, puis à l’orientation
cristallographique d’un grain en particulier.
Nous considérons un agrégat polycristallin 3D généré par des polyèdres de Voronoï dans le
cadre du travail de Dang [2012], sous la forme d’un cube de dimension unitaire et constitué de
100 grains. Les orientations cristallographiques sont obtenues par un tirage aléatoire suivant une
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distribution uniforme, présenté en Annexe B. Le cube est maillé avec des éléments tétraédriques
linéaires. Ce maillage est constitué d’environ 72000 nœuds et 410000 éléments de longueur ca-
ractéristique d’environ 2,8 % de la taille caractéristique du cube. Le cube est encastré, c’est-à-dire
avec un déplacement homogène imposé sur les faces {x = 0}, {y = 0} et {z = 0} nul dans la
direction normale de chacune des faces. Une traction jusqu’à 1 % de déformation est simulée par
un déplacement homogène imposé sur la face {z = 1}. Les deux faces {x = 1} et {y = 1} sont
libres. La loi de Méric et Cailletaud est utilisée avec les valeurs des paramètres données dans le
Tableau 3.1.
3.3.2.1 Nombre de grains sous-jacents
Il s’agit ici d’étudier l’influence du nombre de grains dans l’épaisseur de l’agrégat sur les
champs surfaciques simulés. Un premier calcul réalisé en considérant la totalité du cube nous sert
de référence. Plusieurs autres calculs sont ensuite réalisés sur un sous-volume du cube. Celui-ci
est progressivement rogné suivant l’axe x (considéré ici comme l’épaisseur) par un plan perpendi-
culaire à cet axe depuis la face arrière {x = 1} du cube (voir Figure 3.2a). Initialement constitué
de 78 grains sous-jacents (ne débouchant pas sur la face {x= 0}), le cube voit ce nombre diminuer
avec le pourcentage de son épaisseur restant après érosion (voir Figure 3.2b). Après chaque éro-
sion, la géométrie est maillée en conservant les mêmes caractéristiques que le maillage du cube de
référence. Un calcul supplémentaire est réalisé en considérant une extrusion de la microstructure
visible sur la face avant {x= 0} sur un élément de profondeur et perpendiculairement à la surface.
Ce calcul quasi 2D est noté 2Dextr.
(a)
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FIGURE 3.2 – Erosion progressive depuis la face arrière {x = 1} de l’agrégat cristallin (a) et
nombre de grains sous-jacents en fonction du pourcentage de l’épaisseur de l’agrégat restant après
érosion (b)
Pour chaque calcul, le champ de déformation dans la direction de traction z est analysé sur
la face {x = 0}. On peut alors évaluer l’effet du nombre de grains dans l’épaisseur sur le champ
surfacique. Pour cela, la Figure 3.3 présente quelques champs ainsi obtenus et les Figures 3.4a
à 3.4c montre la différence entre le champ de référence (cube entier) et le champ obtenu sur
quelques sous-volumes.
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FIGURE 3.3 – Champ de déformation dans la direction de traction z sur la face {x = 0} pour une
déformation macroscopique de 1 % obtenu avec 100 % (a), 50% (b) et 10 % (c) de l’épaisseur du
cube et pour le calcul quasi 2D (d). Les axes y (horizontal) et z (vertical) sont adimensionnés
Nous présentons ici une composante en particulier du champ de déformation, mais les mêmes
conclusions s’appliquent pour les autres composantes ou pour le champ des contraintes. Tout
d’abord, aucune influence sur les champs surfaciques n’est constatée entre une épaisseur consi-
dérée de 50 % et de 100 % de l’épaisseur totale, soit respectivement entre 2.3 et 4.6 grains en
moyenne dans l’épaisseur. Ce résultat est cohérent avec ceux obtenus par Zeghadi et al. [2007a].
Ensuite, plus on se rapproche du calcul quasi 2D et plus l’écart par rapport au calcul de référence
est notable. Cependant, le même schéma de localisation des hétérogénéités, constitué de bandes
inclinées à 45° par rapport à la direction de traction et espacées d’un ou deux grains, est relative-
ment bien restitué quel que soit le calcul. Plus on réduit le nombre de grains sous-jacents, plus ce
schéma apparaît grossier.
Pour compléter ces observations avec une analyse quantitative, la Figure 3.4d montre l’évo-
lution de la moyenne du champ surfacique de la différence équivalente au sens de von Mises des
déformations
〈
(∆ε)eq
〉
en fonction du pourcentage de l’épaisseur du cube restant après érosion
(∆ε)eq =
√
2
3
∆εi j∆εi j (3.15)
où ∆εi j est l’écart pour chaque composante i j entre la déformation obtenue par le calcul de ré-
férence et celle obtenue avec un sous-volume donné. La même tendance observée précédemment
est constatée sur cette figure, la déformation s’écarte de la valeur de référence d’autant plus qu’on
tend vers le calcul quasi 2D, le maximum étant atteint pour ce dernier avec un écart de 0.5 %. Cet
écart n’est pas négligeable devant la valeur de déformation moyenne de 1 %. Dans le cadre du
recalage du modèle par rapport aux mesures cinématiques, le choix d’une modélisation quasi 2D
peut avoir influence non négligeable sur l’identification des paramètres, étant données les valeurs
de
〈
(∆ε)eq
〉
par rapport à l’incertitude de mesure en déformation de l’ordre de 0.1 %. De plus, on
observe une légère diminution de
〈
(∆ε)eq
〉
entre les calculs avec 50 % et 45 % de l’épaisseur du
cube, qui semble être due aux grains sous-jacents particuliers mis en jeu dans l’érosion. En effet,
les mêmes grains sous-jacents sont utilisés dans ces deux calculs, mais avec différentes densités
volumiques pour les grains les plus en profondeur. L’orientation et la morphologie de ces derniers
semblent être défavorables pour reproduire le champ de déformation surfacique de référence, la
réduction de leur volume réduit leur contribution aux déformations en surface.
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FIGURE 3.4 – Différence entre le champ de déformation dans la direction de traction z sur la face
{x = 0} pour une déformation macroscopique de 1 % obtenu par le calcul de référence et celui
obtenu avec 50 % (a) et 10 % (b) de l’épaisseur du cube et pour le calcul quasi 2D (c). Evolution
de la moyenne du champ surfacique de la différence équivalente des déformations en fonction du
pourcentage de l’épaisseur de l’agrégat restant après érosion (d)
Une approche quasi 2D permet donc une prévision satisfaisante des hétérogénéités de défor-
mations en surface d’un agrégat mais aussi de réaliser un gain de temps de calcul considérable. En
effet, pour les mêmes conditions de calcul, la résolution de l’approche quasi 2D prend environ 9
minutes contre 110 minutes pour le cube entier.
3.3.2.2 Orientation d’un grain sous-jacent
Nous cherchons maintenant à étudier l’influence de l’orientation cristallographique d’un grain
sur son environnement, en particulier sur les champs surfaciques. Pour cela, différents calculs
sur le cube entier sont réalisés pour différentes orientations d’un grain situé dans la deuxième
couche de grains depuis la surface (voir Figure 3.5a). Sept jeux d’angles d’Euler, notés i0...i6
sont utilisés, faisant passer progressivement l’orientation de l’axe zg du référentiel lié au grain
de la direction [−110] pour le jeu i0 à la direction [−125] pour le jeu i6 (voir Figure 3.5b). Ces
deux directions particulières sont choisies pour entraîner une activité différente des systèmes de
glissement du grain isolé lorsque la sollicitation de traction est suivant la direction [001] : six
systèmes principalement activés avec la direction [−110], contre un seul avec la direction [−125].
Les orientations des autres grains du cube restent inchangées entre les différents calculs.
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FIGURE 3.5 – Grain sous-jacent considéré (a) et les orientations de son axe zg considérées pour
les différents calculs sur le cube (b)
Le calcul avec la première orientation i0 sert de référence. La Figure 3.6 présente alors la
différence en surface entre le champ de déformation dans la direction de traction de référence et
le champ obtenu avec les orientations i1 et i6. Comme précédemment, l’évolution de
〈
(∆ε)eq
〉
est tracée pour les différents calculs. On constate que l’écart sur la déformation augmente au fur
et à mesure que le grain tourne. Si cette différence est la plus importante au voisinage du grain,
elle affecte également des zones de la surface parfois éloignées. Cependant elle reste de faible
amplitude, avec une valeur maximale de
〈
(∆ε)eq
〉
de 0.08 %. Notons qu’il s’agit ici de la réponse
à une faible désorientation d’un grain. De plus fortes variations des champs surfaciques sont à
prévoir si son orientation est tirée aléatoirement.
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FIGURE 3.6 – Différence entre le champ de déformation dans la direction de traction z sur la face
{x= 0} pour une déformation macroscopique de 1 % obtenu avec le jeu i0 d’angles d’Euler et celui
obtenu avec les jeux i1 (a) et i6 (b). La projection sur cette face du contour du grain qui change
d’orientation est tracé en noir sur ces figures. Evolution de la moyenne du champ surfacique de la
différence équivalente des déformations en fonction du jeu d’angles d’Euler considéré (c)
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Si ces résultats mériteraient d’être complétés avec une étude statistique sur plusieurs grains et
pour plusieurs tirages d’orientations, ils nous indiquent néanmoins que le moindre grain sous-
jacent joue un rôle non négligeable dans l’obtention des champs cinématiques surfaciques. Il
semble alors particulièrement hasardeux d’émettre des hypothèses quant à la morphologie ou à
l’orientation des grains sous-jacents d’une microstructure réelle quand ils ne sont pas connus ex-
périmentalement, tant ils peuvent influencer la réponse simulée en surface. C’est pourquoi une
approche quasi 2D sera préférée à une approche 3D de type Voronoï dans la suite pour simuler la
microstructure expérimentale.
3.3.3 Choix d’une approche 3D, quasi 2D ou 2D
Le traitement de laminage et de recuit réalisé pour obtenir des grains millimétriques (voir par-
tie 1.2.3) avait pour but d’obtenir une microstructure constituée de grains traversant toute l’épais-
seur de l’éprouvette. Deux cas de figure étaient alors envisagés. Dans un premier cas, les grains
obtenus sont très proches de grains colonnaires, tels que ceux obtenus par croissance de la glace
dans le travail de Grennerat [2011]. Aucune information supplémentaire sur la morphologie des
grains n’est alors contenue dans l’épaisseur par rapport à l’information en surface : une modéli-
sation 2D de la microstructure est a priori validée. Dans un second cas, si les grains ne sont pas
colonnaires mais qu’ils sont tous identifiés sur les deux faces, une modélisation 3D de la micro-
structure peut être réalisée. Les joints de grains dans le volume peuvent être construits par exemple
par une interpolation reliant les joints de grains des deux faces. Une autre solution proposée dans le
travail de Martin [2012] consiste à extruder les joints de grains des deux faces perpendiculairement
aux surfaces et sur une profondeur proportionnelle au diamètre du grain en surface.
Suite au laminage et au recuit, une analyse EBSD a été réalisée sur les deux faces de l’éprou-
vette, au centre de sa partie utile et sur toute sa largeur (2 mm). La Figure 3.7 présente en vis-à-vis
les cartographies IPF des deux faces ainsi obtenues, avec les cartographies des joints de grains
tracés en noir par dessus. Les deux cartographies ont été recalées manuellement de telle sorte que
FIGURE 3.7 – Cartographies IPF et des joints de grains (tracés en noir) du centre des deux faces
de l’éprouvette et sur toute sa largeur. Les points A et B ont les mêmes coordonnées (x,y) sur leur
face respective. La barre d’échelle fait 200 µm
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les points A et B aient les même coordonnées (x,y) sur leur face respective. La microstructure non
colonnaire obtenue est très hétérogène en termes de tailles de grain. Au milieu de grains millimé-
triques, des grains de quelques centaines de micromètres ne nous permettent pas de réaliser une
modélisation 3D comme espéré sans recourir à de fortes conjectures sur la microstructure dans le
volume.
Une modélisation quasi 2D de la microstructure de l’éprouvette E1000+ a alors été adoptée, de
même que pour les quatre autres microstructures étudiées dans ce travail, avec le même maillage
que celui utilisé pour les mesures par corrélation d’images. Cependant, les lois de comportement
utilisées sont écrites dans un repère 3D, elles requièrent naturellement l’utilisation d’un maillage
3D. C’est pourquoi, dans un premier temps, nous avons créé un tel maillage par une extrusion
perpendiculaire à la surface du maillage 2D. Les éléments prismatiques à base triangulaire ainsi
obtenus sont ensuite découpés en tétraèdres du second ordre (1 nœud ajouté au milieu de chaque
arête des éléments et fonction d’interpolation quadratique). Les joints de grains et les orientations
cristallographiques surfaciques sont extrudés de la même manière. L’extrusion est réalisée sur une
profondeur égale à la taille caractéristique du maillage, soit 20 pixels, si bien que le maillage 3D
ne possède qu’un tétraèdre dans la profondeur.
L’extrusion perpendiculaire à la surface permet de ne pas introduire un biais supplémentaire
sur la microstructure dans la profondeur à partir de l’information surfacique. Nous avons étudié
l’influence d’une extrusion non perpendiculaire sur les champs surfaciques simulés. Pour cela, un
joint de macles de la microstructure E1000+ a été extrudé avec un angle d’eviron 30° par rapport
à la normale à la surface, mis en évidence en Figure 3.8a, tandis que les autres joints ont été
extrudés perpendiculairement. Deux calculs sont alors réalisés, l’un avec ce maillage, l’autre avec
un maillage où tous les joints sont extrudés perpendiculairement. Dans les deux cas la loi de
Méric et Cailletaud est utilisée, avec les mêmes paramètres et les mêmes conditions aux limites
expérimentales sur les bords que ceux détaillés dans la partie 3.3.4. La face avant est libre de toute
contrainte. Pour contraindre la face arrière, nous avons fait l’hypothèse qu’elle restait plane au
cours du temps et nous avons imposé un déplacement homogène nul suivant sa normale comme
condition de Dirichlet.
Les Figures 3.8b et 3.8c présentent l’écart en valeur absolue entre ces deux calculs sur le champ
de déplacement simulé en surface selon la direction horizontale et verticale respectivement, pour
une déformation macroscopique de 2.5 %. On constate que l’influence de l’inclinaison du joint
de macles est restreinte au proche voisinage du joint. L’écart maximal (environ 22 nm) est très
faible devant la dynamique des déplacements simulés (environ 24 µm), mais grande en revanche
devant l’incertitude de mesure (4.4 nm). Ainsi, dans le cadre du recalage du modèle par éléments
finis à partir des mesures de corrélations d’images, les hypothèses faites pour la modélisation de
la microstructure sous-jacente peuvent avoir une influence non négligeable sur les résultats de la
méthode inverse.
Dans un second temps, nous avons cherché à intégrer les lois de comportement de plasticité
cristalline en utilisant directement le maillage 2D de la mesure par corrélation d’images, c’est-à-
dire sans extrusion dans la profondeur. Les éléments du maillage sont simplement transformés en
éléments triangles du second ordre (1 nœud ajouté au milieu de chaque arête et fonction d’interpo-
lation quadratique). Ce choix permet une meilleur cohérence entre la modélisation et l’information
2D en surface que l’on dispose sur la microstructure réelle. Les lois de comportement utilisées dans
Code_Aster requièrent cependant une écriture 3D des tenseurs de contrainte et de déformation, qui
sous la condition des contraintes planes se présentent sous la forme suivante
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FIGURE 3.8 – Joints de macles extrudés perpendiculairement en noir, avec un angle d’environ 30°
par rapport à la normale à la surface en rouge (a). Ecart en valeur absolue entre les déplacements
surfaciques simulés avec ce maillage et avec un maillage où tous les joints sont extrudés perpen-
diculairement, pour une déformation macroscopique de 2.5 %, suivant la direction horizontale (b)
et verticale (c). Les axes spatiaux et les déplacements sont exprimés en micromètres. Les joints de
macles sont tracés en blanc sur ces deux dernières figures
ε=
εxx εxy 0εyx εyy 0
0 0 εzz
 σ =
σxx σxy 0σyx σyy 0
0 0 σzz
 (3.16)
où z est la direction normale à la surface. Avec un maillage 2D surfacique, la condition locale
de contrainte plane σzz = 0 est difficile à prendre en compte pour l’intégration du comportement
non linéaire pour la détermination de εzz. Nous utilisons alors une solution proposée par De Borst
[1991] qui revient à approcher l’hypothèse de contraintes planes au cours des itérations i de l’al-
gorithme de Newton d’intégration du comportement [Proix, 2011] :
σ(i)zz → 0 (3.17)
Deux calculs sont réalisés, l’un avec ce maillage 2D, l’autre avec le maillage quasi 2D (extrusion
droite) adopté précédemment, avec les mêmes paramètres de la loi de Méric et Cailletaud et les
mêmes conditions aux limites. Les Figures 3.9a et 3.9b présentent l’écart en valeur absolue entre
ces deux calculs sur le champ de déplacement simulé en surface selon la direction horizontale et
verticale respectivement, pour une déformation macroscopique de 2.5 %. On constate que l’écart
maximal d’environ 1.3 µm ou l’écart-type de 260 nm ne sont pas négligeables, bien que faibles
devant l’amplitude des déplacements simulés (environ 12 µm). De plus, cette différence affecte de
larges zones de la région d’intérêt, sans lien apparent avec les schémas de localisation observés
expérimentalement dans la Figure 2.24.
Cette approche 2D présente l’avantage de réduire le nombre de degrés de liberté et donc le
temps de calcul (pratiquement d’un facteur 2), ce qui est particulièrement intéressant lorsqu’un
grand nombre de calculs est réalisé. C’est pourquoi nous avons choisi cette approche dans l’optique
83
Modélisation d’un agrégat polycristallin
 
 
100 200 300
100
200
300 0.2
0.4
0.6
0.8
1
1.2
(a)
 
 
100 200 300
100
200
300 0.2
0.4
0.6
0.8
(b)
FIGURE 3.9 – Ecart en valeur absolue entre les approches 2D et quasi 2D sur les déplacements
surfaciques obtenus pour une déformation macroscopique de 2.5 %, suivant la direction horizon-
tale (a) et verticale (b). Les axes spatiaux et les déplacements sont exprimés en micromètres. Les
joints de macles sont tracés en blanc sur ces figures
d’identifier les paramètres par recalage du modèle. Toujours dans ce contexte, c’est également la
modélisation qui nous a semblé a priori la plus cohérente avec les mesures cinématiques 2D
réalisées en surface. Cependant, nous garderons à l’esprit que ce choix peut influencer de manière
non négligeable les champs simulés en surface et donc potentiellement les paramètres identifiés.
3.3.4 Conditions aux limites expérimentales
L’utilisation des champs surfaciques mesurés sur les bords du domaine comme conditions aux
limites de type Dirichlet s’est avérée être une bonne solution pour modéliser de manière réaliste
la réponse à une sollicitation donnée d’une microstructure uniquement connue en surface [Héripré
et al., 2007; Evrard et al., 2010]. Les mesures de champs en surface reflètent la réponse d’une
microstructure complète (voisins, surface, grains sous-jacents) et d’un comportement plastique
inconnu a priori. Déterminer les conditions aux limites au bord du domaine observé via la corré-
lation d’images permet donc d’intégrer en partie l’influence de la microstructure complète pour le
calcul de la réponse de la surface modélisée. Ainsi, pour chaque microstructure, les déplacements
nodaux mesurés par corrélation d’images sont extraits sur les bords du maillage (Figure 3.10).
En pratique, pour la mesure uniquement, deux rangées d’éléments finis sont ajoutées tout autour
du maillage s’appuyant sur la microstructure afin de réduire l’incertitude de mesure aux nœuds
où sont extraites les conditions aux limites. En effet, si un nœud intérieur du maillage consti-
tué d’éléments triangles possède en moyenne six voisins, un nœud du bord, respectivement d’un
coin, n’en possède plus que quatre, respectivement trois ou deux, ce qui a pour conséquence une
augmentation de l’incertitude de mesure à ce nœud [Hild et Roux, 2012].
A chaque image de la série acquise au cours d’un essai in situ correspond un pas de temps
de la simulation auquel sont imposés les déplacements nodaux mesurés. Aucune interpolation
ou extrapolation spatiale n’est alors requise étant donné que le même maillage est utilisé pour
la simulation. Une interpolation temporelle linéaire peut être réalisée par le code éléments finis
en découpant les pas de temps pour faciliter l’intégration de la loi de comportement. Lorsque
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FIGURE 3.10 – Extraction comme conditions aux limites des déplacements nodaux mésurés par
corrélation d’images. En rouge le chargement est en traction, en bleu en compression
le maillage quasi 2D est utilisé, les conditions aux limites sont également imposées aux nœuds
extrudés dans la profondeur.
La Figure 3.11 illustre sur un exemple le gain que représente la régularisation mécanique de la
corrélation d’images, présentée dans la partie 2.4, pour le conditionnement de la simulation. Sans
régularisation, les déplacements sont bruités à cause des conditions d’imagerie et de la finesse
du maillage. Avec la régularisation adoptée pour les mesures de champs (pour rappel avec les
longueurs ξ et ξb égales à 4 fois la longueur caractéristique du maillage) l’effet du bruit n’est
presque plus lisible dans les hautes fréquences spatiales, donnant lieu à des conditions aux limites
expérimentales plus favorables à la convergence du calcul par éléments finis.
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FIGURE 3.11 – Exemple de l’une des composantes des déplacements (en µm) mesurés sur l’un
des bords sans régularisation (a) et avec régularisation avec ξ et ξb égales à 4 fois la longueur
caractéristique du maillage (b). Les déplacements sont tracés en fonction de l’indice du nœud du
bord
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Pour résumer, pour la simulation des cinq essais in situ, un maillage 2D s’appuyant sur la
microstructure sera utilisé par la suite, sous l’hypothèse des contraintes planes et avec les dépla-
cements mesurés sur les bords comme conditions aux limites. Les orientations cristallographiques
expérimentales moyennes par grain (ou macle) sont utilisées, étant donné qu’aucune courbure du
réseau cristallin n’a été observée sur les figures de pôle inverse de chacune des microstructures
étudiées (voir Figure 2.17).
3.4 Résultats de la simulation des essais in situ
3.4.1 Paramètres de la résolution numérique
L’intégration incrémentale de la loi de comportement non linéaire est réalisée suivant la mé-
thode de Newton-Raphson. L’hypothèse des petites perturbations a été choisie car la simulation
par éléments finis n’a pas été menée au delà de 5 % de déformation macroscopique. En consé-
quence, le calcul des déformations est linéarisé et la rotation du réseau cristallin n’est pas consi-
dérée. Notons qu’avec Code_Aster, il est possible de réaliser des calculs polycristallins en grande
déformation ou avec l’hypothèse des petites perturbations avec mise à jour des orientations cris-
tallographiques [Proix, 2014].
Si un calcul par homogénéisation peut être résolu en séquentiel sur un seul processeur, les
simulations par éléments finis des microstructures réelles sollicitées au cours des essais in situ
ont requis une parallélisation du calcul. Tous les calculs seront ainsi réalisés sur 8 processeurs
répartis sur 2 nœuds. C’est l’intégration de la loi de comportement qui représente l’essentiel de la
mémoire et du temps consommés dans un calcul. A titre d’exemple, pour la simulation de l’essai
sur la microstructure A70 avec le maillage 2D qui met en jeu environ 48000 degrés de liberté,
l’intégration de la loi de comportement de Méric et Cailletaud jusqu’à 5 % de déformation macro-
scopique met environ 2h16 (soit 85 % du temps total). Le parallélisme utilisé entre les différents
processeurs consiste en une distribution de la mémoire (ou communication MPI), permettant un
traitement parallèle d’opérations élémentaires et d’assemblages, en utilisant des solveurs issus de
la bibliothèque PETSc [2014] développée par l’Argonne National Laboratory.
3.4.2 Identification d’un jeu initial de paramètres par homogénéisation
Pour chaque essai, un jeu initial des paramètres des lois de plasticité cristalline présentées
précédemment est identifié par homogénéisation par rapport à la courbe de traction macroscopique
expérimentale. Pour cela, nous utilisons le modèle autocohérent d’homogénéisation proposé par
Berveiller et Zaoui [1979] et implémenté dans Code_Aster. Il consiste à considérer chaque grain
d’un polycristal comme une inclusion sphérique dans une matrice infinie qui correspond à un
milieu homogène équivalent aux autres grains du polycristal. Le tenseur local des contraintes σg
du grain g est exprimé suivant la relation
σg =Σ+2αµ(1−β)(Ep−εgp) (3.18)
où Σ et Ep sont respectivement les tenseurs macroscopiques de contrainte et de déformation
plastique, εgp le tenseur local de déformation plastique du grain g, µ le module de cisaillement
86
Simulation par éléments finis des essais in situ
élastique isotrope, et les paramètres β, décrit dans le modèle de Kröner [1961], et α sont donnés
par les relations suivantes :
1
α
= 1+
3
2
µ
Epeq
Σeq
, β=
2(4−5ν)
15(1−ν) (3.19)
où ν est le coefficient de Poisson, Σeq et Epeq respectivement la contrainte et la déformation équi-
valentes au sens de von Mises. En remarque, pour α = 1 ce modèle est équivalent au modèle de
Taylor [1938]. Enfin, la transition d’échelle considère une relation d’homogénéisation écrite en
vitesse de déformation plastique, telle que
E˙p =∑
g
fgε˙gp (3.20)
où, pour chaque phase g, fg représente sa fraction volumique dans le polycristal et ε˙
g
p sa vitesse de
déformation plastique (donnée par l’équation (3.4)). Le comportement de chaque phase est donné
par la loi de plasticité cristalline considérée reliant la cission résolue τs au glissement γs.
Le modèle de Berveiller et Zaoui est valable pour l’élasticité homogène isotrope. Pour l’élas-
ticité de chaque phase, nous avons choisi des paramètres de l’élasticité du milieu homogène co-
hérents avec ceux de l’élasticité cubique. Pour cela, nous avons utilisé le modèle autocohérent
proposé par Bornert et al. [2001], selon lequel une bonne estimation du module de cisaillement
macroscopique est solution de l’équation
8µ3+
(
9κ′+4µa
)
µ2−3µb (κ′+4µa)µ−6κ′µaµb = 0 (3.21)
où κ′, µa et µb sont les trois paramètres de l’élasticité cubique, dont nous rappelons les expressions
κ′ =
C11+2C12
3
µa =
C11−C12
2
µb =C44 (3.22)
Le Tableau 3.3 résume les paramètres de l’élasticité utilisés pour les simulations.
Isotrope Cubique
κ µ κ′ µa µb
158 GPa 75 GPa 158 GPa 37 GPa 117 GPa
issus du modèle autocohérent issus de Ledbetter [1985]
TABLEAU 3.3 – Paramètres de l’élasticité isotrope du polycristal et de l’élasticité cubique du
monocristal utilisés pour la simulation
Le modèle d’homogénéisation est utilisé dans ce travail comme un « capteur d’effort » pour ob-
tenir une simulation du comportement macroscopique du matériau. Pour recaler ce comportement
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sur les données expérimentales, nous avons dans un premier temps corrigé la courbe contrainte-
déformation macroscopique expérimentale, obtenue à partir du capteur d’effort et du déplacement
de la traverse de la platine de traction, qui sous-évalue le module d’Young du matériau. Cet écart
est observé pour chaque essai et peut s’expliquer par la rigidité de la platine ou encore les condi-
tions de serrage de l’éprouvette. La Figure 3.12 montre pour le cas de l’éprouvette A70 l’écart
entre la déformation obtenue à partir du déplacement de la traverse et la déformation moyenne
du champ mesuré par corrélation d’images. Notons que pour les données issues de la platine de
traction, nous avons considéré les points acquis une fois la relaxation terminée, lorsque l’acquisi-
tion de l’image est achevée (soit la courbe enveloppe passant par les minima locaux de la courbe
tracée en Figure 2.13). Etant donné que l’incertitude de mesure des déformations est du même
ordre de grandeur que les déformations élastiques et que la région d’intérêt analysée n’est pas un
volume élémentaire représentatif du matériau, nous avons choisi de recaler les déformations élas-
tiques macroscopiques en utilisant le module d’Young obtenu par le modèle autocohérent (voir
Figure 3.12). On remarquera que pour les niveaux plus importants un accord quasi parfait entre
les mesures par corrélation d’images et la déformation corrigée est obtenu.
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FIGURE 3.12 – Contrainte macroscopique expérimentale en fonction de la déformation longitu-
dinale correspondant à la moyenne du champ mesuré par corrélation d’images (en rouge, avec
l’incertitude de mesure) ou à la prise en compte du déplacement de la traverse de la platine (en
noir) pour l’éprouvette A70. La partie élastique de cette dernière est corrigée en considérant le
module d’Young obtenu par homogénéisation (en bleu)
L’identification par homogénéisation des paramètres p de la loi de plasticité cristalline est
réalisée par la minimisation du critère de moindres carrés χF , tel que
χ2F (p) = {δF }T {δF } (3.23)
où {δF } est le vecteur contenant l’écart à même niveau de déformation entre l’effort appliqué
expérimentalement {Fm} et celui obtenu par homogénéisation {Fc (p)}. Le calcul d’homogé-
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néisation est réalisé en considérant 300 orientations cristallographiques tirées aléatoirement (voir
Annexe B). Les paramètres sont identifiés itérativement, où à chaque itération n l’incrément des
paramètres {δp(n)} est déterminé par
{δp(n)}= [H(n−1)F ]−1[S(n−1)F ]T ({Fm}−{Fc(n−1)}) (3.24)
avec [S(n−1)F ] la matrice de sensibilité calculée à partir de l’estimation à l’itération précédente des
paramètres, telle que
[S
(n−1)
F ] =
[
δF
(n−1)
c
δp
]
(3.25)
et avec [H(n−1)F ] = [S
(n−1)
F ]
T [S
(n−1)
F ] l’estimation du Hessien à l’itération n− 1. A partir d’une
seule courbe de traction monotone pour chaque éprouvette, c’est l’identification des paramètres
d’écrouissage isotrope des lois de comportement étudiées qui nous a paru pertinent. De plus, ces
paramètres présentent un intérêt industriel particulier dans la perspective de la comparaison du
comportement de différents matériaux. Les autres paramètres restent fixés à leur valeur initiale.
Pour la loi de Méric et Cailletaud, les paramètres q et b ont une influence très proche sur
l’écrouissage isotrope tant que la saturation est loin d’être atteinte. Un développement limité de
l’équation (3.8) pour des faibles valeurs de p j montre que seul le produit qb entre en jeu comme
paramètre influent d’un écrouissage pseudo-linéaire. La Figure 3.13 montre qu’en conséquence la
sensibilité de l’effort calculé {Fc} par rapport à chacun de ces deux paramètres est identique. C’est
pourquoi nous avons choisi d’identifier r0 et le produit qb en fixant la valeur de b, sur la gamme de
déformation de 0 à 20 %. Cette figure nous indique également que l’effort calculé est plus sensible
au paramètre r0 qu’aux deux autres paramètres de l’écrouissage isotrope sur la gamme de petites
déformations étudiée, ce qui est favorable à l’identification de la limite d’écoulement. Notons que
cette différence aurait été moins marquée si des niveaux de déformation plus élevés avaient été
considérés.
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FIGURE 3.13 – Sensibilité de l’effort calculé par homogénéisation par rapport à une perturbation
de 20 % de chacun des paramètres de l’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud
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La Figure 3.14 montre la courbe contrainte-déformation obtenue à convergence de l’algo-
rithme de recalage par homogénéisation des paramètres pour chacune des cinq éprouvettes étu-
diées. Une fois les paramètres optimisés, on constate globalement une très bonne correspon-
dance entre le modèle d’homogénéisation et le comportement macroscopique expérimental. No-
tons néanmoins que la correspondance est légèrement moins bonne pour l’éprouvette D50 pour les
petites et les grandes déformations (c’est-à-dire pour une déformation macroscopique inférieure à
1 % ou supérieure à 15 %), ainsi que pour l’éprouvette B10 également pour les petites déforma-
tions. Ces différences peuvent être dues aux incertitudes de mesures ou à la valeur du paramètre
b imposée. Notons également que l’identification pour l’éprouvette E1000+ a été réalisée jusqu’à
10 % de déformation afin de ne pas prendre en compte une relaxation de la contrainte réalisée
expérimentalement à ce niveau de déformation. Le choix de la gamme de déformation de 0 à 20 %
pour l’identification est critiquable étant donné que nous travaillons avec l’hypothèse des petites
perturbations. Néanmoins, on constate a posteriori que la correspondance entre les courbes si-
mulées et expérimentales est également satisfaisante pour de plus faibles niveaux de déformation
(inférieure à 10 %). Les valeurs des paramètres obtenues par cette méthode de recalage pour les
différentes tailles de grain sont données dans le Tableau 3.4.
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FIGURE 3.14 – Courbe contrainte-déformation expérimentale de référence (Exp.) et celle obtenue
par homogénéisation (B.Z.) à convergence de l’algorithme de recalage des paramètres r0 et qb pour
chacune des éprouvettes
Une diminution de la limite d’écoulement r0 est clairement observée lorsque la taille moyenne
de grain augmente. Ce résultat est cohérent avec l’effet Hall-Petch discuté dans le chapitre précé-
dent (voir partie 2.5.4). De même, le produit qb semble diminuer lorsque la taille moyenne de grain
augmente. Notons qu’une valeur particulièrement faible de qb est obtenue pour la microstructure
millimétrique. Cet effet durcissant avait été mis en évidence expérimentalement et avec un modèle
non-local de plasticité cristalline dans le travail d’Acharya et Beaudoin [2000] pour des tailles de
grain comparables à celles étudiées ici, de 20 à 200 micromètres. Nous proposons d’identifier la
loi Hall-Petch non pas à l’échelle macroscopique mais à celle des systèmes de glissement à partir
de la cission résolue. Une relation entre la limite d’écoulement r0 et la taille moyenne de grain d
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Eprouvette r0 (MPa) q (MPa) b qb (MPa)
B10 69 183 1.2 220
C10 60 195 1.2 234
D50 41 179 1.2 215
A70 50 163 1.2 196
E1000+ 29 159 0.4 64
TABLEAU 3.4 – Valeurs des paramètres de l’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud
identifiés par homogénéisation sur la gamme de déformation de 0 à 20 %
est alors recherchée telle que
r0 = c1+
c2√
d
(3.26)
où c1 est une constante et c2 le facteur de Hall-Petch. A partir des cinq microstructures, une
estimation par régression linéaire présentée en Figure 3.15 nous donne c1 = 28 MPa et c2 =
0.12 MPa.m1/2 avec un coefficient de corrélation de 0.93. Les valeurs de r0 identifiées rendent
donc bien compte d’un effet durcissant lié à la taille des grains étudiés. Notons que cet effet
peut aussi bien être observé pour différents niveaux de déformation sur la courbe contrainte-
déformation macroscopique (Figure 2.33 et Figure 3.14).
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FIGURE 3.15 – Identification de la loi Hall-Petch (trait plein) à partir des valeurs identifiées par
homogénéisation de la limite d’écoulement r0 (points)
Pour la loi DD-CFC, nous avons cherché à recaler de la même manière les paramètres d’écrouis-
sage isotrope. La Figure 3.16 montre la sensibilité de l’effort calculé par homogénéisation par
rapport à chacun de ces paramètres. On constate tout d’abord que le paramètre τ f , qui est la par-
tie du seuil d’écoulement indépendante de la densité de dislocations, a une forte influence sur la
réponse macroscopique du modèle, comme r0 de la loi de Méric et Cailletaud. Son identification
91
Résultats de la simulation des essais in situ
semble donc bien conditionnée. Il apparaît ensuite que les paramètres A et B intervenant dans
l’augmentation de la densité de dislocations n’ont pas la même influence sur le comportement ma-
croscopique : A associé au durcissement lié aux jonctions avec les systèmes de la forêt a une forte
influence, tandis que B associé au durcissement lié aux jonctions avec les systèmes coplanaires
n’a pratiquement pas d’influence, ou très faible pour une déformation macroscopique supérieure
à 2 %. Le fait que la sensibilité du comportement macroscopique soit différente par rapport à A
et B, l’identification distincte de ces deux paramètres semble possible, bien que la sensibilité par
rapport à B soit faible (légèrement supérieure à l’incertitude du capteur d’effort de la platine de
traction, soit 1 N, à la fin du chargement). Enfin, le paramètre y qui porte sur l’annihilation de
dislocations a une influence très faible sur la réponse macroscopique.
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FIGURE 3.16 – Sensibilité de l’effort calculé par homogénéisation par rapport à une perturbation
de 20 % de chacun des paramètres de l’écrouissage isotrope de la loi DD-CFC
Nous avons alors choisi d’identifier par homogénéisation les paramètres τ f , A et B par rapport
aux courbes contrainte-déformation expérimentales, en conservant y ainsi que tous les autres pa-
ramètres du modèle fixés aux valeurs de référence. Le Tableau 3.5 donne les paramètres optimisés
pour les différentes microstructures.
Eprouvette τ f (MPa) A B
B10 90 0.024 0.082
C10 84 0.084 0.027
D50 67 0.089 0.0012
A70 64 0.041 0.0015
E1000+ 45 0.041 0.0016
TABLEAU 3.5 – Valeurs des paramètres de l’écrouissage isotrope de la loi DD-CFC identifiés par
homogénéisation sur la gamme de déformation de 0 à 20 %
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Comme précédemment avec le paramètre r0 de la loi de Méric et Cailletaud, une diminution
de τ f , donc de la limite d’écoulement, est obtenue lorsque la taille moyenne de grain augmente. En
revanche, le paramètre A ne semble pas dépendre de la taille de grain et fluctue dans l’intervalle
0.02 à 0.09. Le paramètre B quant à lui est identifié dans une large gamme de valeurs, variant
de 0.001 à 0.08, a priori indépendamment de la taille de grain. Ces fortes fluctuations sont la
conséquence de la faible sensibilité de la réponse du modèle d’homogénéisation à ce paramètre
mise en évidence sur la Figure 3.16.
3.4.3 Champs cinématiques simulés
Une fois qu’un jeu de paramètres de loi de comportement a été optimisé pour chaque micro-
structure par rapport au comportement macroscopique, la simulation par éléments finis des cinq
essais in situ peut être réalisée. Nous rappelons que cette simulation utilise un maillage 2D s’ap-
puyant sur les interfaces de la microstructure ainsi que les déplacements mesurés au cours du
temps sur les bords du domaine comme conditions aux limites. Les champs cinématiques alors
simulés avec la loi de Méric et Cailletaud sont présentés dans cette partie. La Figure 3.17 montre
les champs de déplacement et de déformation obtenus pour chacune des microstructures au dernier
pas de temps simulé, soit pour une déformation macroscopique d’environ 5 %. Les joints de grains
et de macles sont tracés en noir sur ces champs.
Les champs de déplacement ainsi obtenus sont lisses et, au premier abord, ressemblent for-
tement à ceux mesurés par corrélation d’images (Figures 2.20-2.24). Par rapport aux champs de
déformation simulés, des schémas de localisation typiques de polycristaux sont obtenus, avec de
fortes hétérogénéités aussi bien à l’intérieur des grains qu’au niveau des interfaces de la micro-
structure. De plus, on observe des effets des conditions aux limites hétérogènes sur les champs
de déformation. Pour les mettre en évidence, la Figure 3.18 propose des grandissements de deux
champs de déformation εyy présentés en Figure 3.17. Ceci se traduit soit par une forte localisa-
tion qui s’étend sur plusieurs éléments sur le bord et vers l’intérieur du maillage, particulièrement
visible pour la microstructure A70 (Figure 3.18a), soit par des oscillations de faible période spa-
tiale sur les bords (quelques éléments) et qui s’éteignent rapidement vers l’intérieur du maillage,
visibles par exemple pour les microstructures C10 (Figure 3.18b) ou E1000+. Ces secondes pertur-
bations correspondent à des bandes de glissement mesurées mais non prédites par la simulation.
Une confrontation entre les champs simulés avec chacune des deux lois de comportement utilisées
dans ce travail et avec les champs mesurés par corrélation d’images est maintenant détaillée.
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FIGURE 3.17 – Champs de déplacement et de déformation, selon les directions horizontale (direc-
tion de traction) y et verticale x simulés pour les différentes microstructures avec la loi de Méric et
Cailletaud et pour une déformation macroscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés
en micromètres
3.4.4 Confrontation des lois de plasticité cristalline
Tout d’abord, les champs obtenus avec la loi de Méric et Cailletaud sont confrontés à ceux
obtenus avec la loi DD-CFC. La Figure 3.19 montre, dans le cas de la microstructure C10, la dif-
férence entre les champs de déplacement et de déformation simulés avec ces deux lois, au même
instant du calcul correspondant à une déformation macroscopique d’environ 5 %. Globalement, les
champs sont très proches. En regardant de plus près, les écarts sur les déplacements sont inférieurs
à 200 nm, avec un écart-type de 27 nm, alors que l’amplitude des déplacements est d’environ
2.5 µm à ce niveau du chargement. Cette différence est essentiellement localisée dans des bandes
couvrant plusieurs grains au centre de la microstructure, mais aussi dans des grains appartenant
à un bord, ce qui montre que les conditions aux limites expérimentales imposées en déplacement
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FIGURE 3.18 – Grandissements du champ de déformation εyy de la Figure 3.17 pour les micro-
structures A70 (a) et C10 (b) mettant en évidence des effets des conditions aux limites
ne surcontraignent pas les champs. En termes de déformation, les deux lois prédisent le même
schéma de localisation (Figures 3.20a et 3.20b). La différence réside dans l’amplitude des loca-
lisations qui sont plus élevées avec la loi DD-CFC, ce qui se traduit par de fortes hétérogénéités
sur les Figures 3.19c et 3.19d. La dynamique des déformations est imposée sur ces quatre figures
afin de mettre en évidence ce constat. De manière quantitative, le ratio du quantile à 99 % sur
la valeur moyenne du champ de déformation longitudinale, ε0.99/〈ε〉 vaut 3.5 avec la loi de Mé-
ric et Cailletaud contre 4.1 avec la loi DD-CFC, pour une déformation macroscopique d’environ
5 %. Expérimentalement, nous avions montré au chapitre précédent qu’il valait 2.3 (Figure 2.36).
L’indépendance de cette mesure vis-à-vis du maillage et de l’échelle de régularisation demande
néanmoins à être vérifiée.
Comparons maintenant les champs simulés avec les champs mesurés, toujours dans le cas de
la microstructure C10. La Figure 3.20 présente l’écart en valeur absolue entre les déplacements et
les déformations obtenus par corrélation d’images et ceux obtenus avec chacune des deux lois. En
termes de déplacement, les écarts sont inférieurs à 1 µm, avec un écart-type (moyen sur les deux
composantes) de 160 nm avec la loi de Méric et Cailletaud et de 170 nm avec la loi DD-CFC, pour
une déformation macroscopique d’environ 5 %. Ces valeurs sont assez faibles par rapport à la dy-
namique des déplacements à ce niveau du chargement (de l’ordre de 2.5 µm), ce qui tend à valider
la modélisation et le jeu de paramètres identifiés par homogénéisation. Cependant, par rapport à
l’incertitude de mesure, qui est de 2.2 nm pour cette microstructure, ces écarts apparaissent bien
plus importants. Une telle différence est essentiellement due aux choix de modélisation, que ce
soit au niveau de la loi de comportement ou de la modélisation de la microstructure, mais aussi du
jeu de paramètres de loi utilisé, qui n’est pas optimisé par rapport aux champs locaux. Une telle
identification des paramètres sera présentée au chapitre suivant.
95
Résultats de la simulation des essais in situ
 
 
20 40 60 80
20
40
60
80
−0.06
−0.04
−0.02
0
0.02
0.04
0.06
0.08
0.1
(a)
 
 
20 40 60 80
20
40
60
80
−0.08
−0.06
−0.04
−0.02
0
0.02
0.04
(b)
 
 
20 40 60 80
20
40
60
80
−0.03
−0.02
−0.01
0
0.01
0.02
0.03
(c)
 
 
20 40 60 80
20
40
60
80
−0.03
−0.02
−0.01
0
0.01
0.02
0.03
(d)
FIGURE 3.19 – Différence entre les lois de Méric et Cailletaud et DD-CFC sur le champ de dépla-
cement (en µm) selon les directions de traction (a) et transverse (b) et sur le champ de déformation
(en µm/µm) selon les directions de traction (c) et transverse (d) pour la microstructure C10 et pour
une déformation macroscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
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FIGURE 3.20 – Champ de déformation selon la direction de traction obtenu avec la loi de Méric et
Cailletaud (a), avec la loi DD-CFC (b) et expérimentalement (c) pour la microstructure C10 et pour
une déformation macroscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
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Modèle de Méric et Cailletaud Modèle DD-CFC
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FIGURE 3.21 – Ecart entre les champs de déplacement et de déformation mesurés et simulés avec
chacune des deux lois, suivant les directions longitudinale y et transverse x pour la microstructure
C10 et pour une déformation macroscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés en
micromètres
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En termes de déformation, sur l’ensemble des cinq essais, la simulation permet généralement
une bonne prévision des hétérogénéités observées au niveau des interfaces de la microstructure.
Néanmoins, les lois de plasticité cristalline utilisées ainsi que les choix de modélisation de la
microstructure ne permettent pas de prédire certaines bandes de déformation intragranulaire ob-
servées expérimentalement (Figure 3.20). Ceci se traduit par l’apparition de bandes sur les champs
|δεyy| et |δεxx| de la Figure 3.21, comme par exemple dans le grain situé dans le coin en haut à
droite. Ce résultat est également mis en évidence pour la microstructure E1000+, dont la micro-
structure millimétrique a permis de détecter avec beaucoup de finesse des bandes de déformation
qui n’ont pas été prédites par la simulation, malgré le fait que les deux extrémités des bandes soient
interceptées par les bords du domaine et donc prises en compte par les conditions aux limites. Ceci
semble être une limitation de la modélisation continue qui ne permet qu’une évolution diffuse des
déformations au sein de chaque phase lorsque la nature discrète de la déformation est clairement
observée expérimentalement. L’utilisation d’une formulation en énergie libre non convexe per-
mettrait d’introduire des fluctuations à courtes périodes spatiales et d’obtenir ainsi une réponse
plus réaliste en termes de localisations [Klusemann et Yalçinkaya, 2013]. Notons enfin que si la
comparaison a été illustrée ici pour le cas de la microstructure C10, les mêmes conclusions peuvent
être faites à partir des autres microstructures.
3.4.5 Confrontation multiéchelle du comportement local et macroscopique
L’influence des conditions aux limites expérimentales sur les champs de déplacement simulés
est étudiée dans cette partie. Pour la microstructure D50, une série d’analyses EBSD a été réalisée et
assemblée afin de déterminer la microstructure sur toute la largeur de la partie utile de l’éprouvette
(soit sur 1.9 mm) contenant la région d’intérêt de 400× 400 µm2, notée ROI 1, dans laquelle
ont été précédemment mesurés (partie 2.5.3.2) et simulés (partie 3.4.3) les déplacements. Cette
microstructure est présentée en Figure 3.22 et couvre une surface qui sera notée ROI 2 par la suite.
Elle a été recalée dans le référentiel des images MEB grâce à une extrapolation quadratique de
la fonction de transformation déterminée dans la région ROI 1 grâce à la méthode présentée dans
la partie 2.5.2. Un maillage 2D s’appuyant sur cette microstructure a ensuite été construit avec
la même longueur caractéristique de 20 pixels (ou 5.7 µm) que celle du maillage généré pour la
région ROI 1.
La simulation de l’essai in situ considérant la microstructure de la région ROI 1, réalisée avec
les conditions aux limites expérimentales, peut alors être confrontée à une simulation considérant
la microstructure de la région ROI 2. Pour les conditions aux limites de ce second calcul, nous
avons choisi d’imposer un déplacement sur les bords verticaux du maillage et de manière homo-
gène pour simuler la déformation macroscopique expérimentale corrigée. Les bords horizontaux
sont laissés libres de contrainte. Les deux calculs ont été réalisés avec la loi de Méric et Cailletaud
avec le même jeu de paramètres identifiés par homogénéisation. On notera de plus que ce dernier
calcul, étant donnée la taille de l’agrégat, n’a été possible qu’en hypothèse de contraintes planes.
Dans la Figure 3.23, les champs de déplacement simulés par les deux calculs sont comparés
dans la même région ROI 1 et au même pas de temps correspondant à une déformation macrosco-
pique d’environ 5 %. Les translations de corps rigides entre les deux simulations sont corrigés en
retranchant aux champs de déplacements leur valeur moyenne. Si les champs sont assez proches
pour la direction de traction, des différences notables sont observées sur la forme et sur la dy-
namique des champs pour la direction transverse. L’écart-type de la différence de ces champs de
déplacement est de 1.5 µm pour chacune des composantes, ce qui n’est pas négligeable (pour rap-
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FIGURE 3.22 – Cartographie IPF et des joints de grains sur toute la largeur de l’éprouvette D50. Le
contour de la région d’intérêt dans laquelle ont été mesurés les déplacements est tracé trait plein
en noir (ROI 1). La barre d’échelle fait 200 µm
pel l’incertitude de mesure est de 7.1 nm). Deux arguments peuvent expliquer de telles différences.
D’une part, l’effet de la microstructure sous-jacente qu’on essaye de prendre en compte au travers
des conditions aux limites expérimentales du calcul sur la région ROI 1 n’est pas considéré dans
le calcul sur la région ROI 2. D’autre part, ce second calcul permet d’éviter les effets de bords
induits par les conditions aux limites expérimentales imposées au calcul sur la région ROI 1 et de
99
Résultats de la simulation des essais in situ
prendre en compte la forme entière des grains de cette région qui sont tronqués dans l’autre cas.
Cependant, notons que la région ROI 1 est proche du bord sur lequel est imposée la déformation
macroscopique homogène et qui peut probablement créer un effet de bord. Il a été montré en effet
que les effets de conditions aux limites homogènes n’affectent pas les champs seulement si plu-
sieurs rangées de grains séparent le bord de la zone d’observation [Zeghadi et al., 2007a,b], une
condition qui n’est pas vérifiée ici, notamment sur le bord droit de la région ROI 1.
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FIGURE 3.23 – Champ de déplacement dans la région ROI 1 issu du calcul sur la région ROI 1
selon les directions de traction (a) et transverse (b) et celui issu du calcul sur la région ROI 2 selon
les directions de traction (c) et transverse (d) pour une déformation macroscopique d’environ 5 %.
Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
En termes de comportement effectif, les valeurs moyennes de la totalité des champs de con-
trainte et de déformation dans la direction de traction ont été évaluées à partir des deux calculs
et sont représentées dans la Figure 3.24. La région ROI 1 n’étant pas un volume élémentaire
représentatif, la moyenne des champs issus du calcul limité à cette région conduit à d’importantes
fluctuations sur la courbe contrainte-déformation. Ces fluctuations sont également provoquées par
les conditions aux limites expérimentales qui impliquent une redistribution de contraintes dans la
microstructure. Un plus grand nombre de grains intervient dans la moyenne pour le calcul sur la
région ROI 2 et mène a priori à un comportement effectif du matériau. Les fluctuations observées
pour le premier calcul sont évitées, tandis que le niveau de la contrainte moyenne issue des deux
calculs est comparable. Un décalage sur le niveau de déformation moyenne est observé et qui
correspond à un décalage entre la déformation mesurée moyenne et la déformation macroscopique
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expérimentale corrigée. Si on compare maintenant ces deux courbes avec la réponse expérimentale
construite avec la déformation moyenne mesurée et la contrainte macroscopique expérimentale
issue de la platine de traction, on observe une différente importante sur le niveau de la contrainte.
Un tel écart est surprenant étant donné que les paramètres utilisés pour chaque calcul a été optimisé
par homogénéisation par rapport à cette courbe expérimentale (mais sur la gamme de déformation
de 0-20 %) et que la microstructure de la région ROI 2 semble être a priori un volume élémentaire
représentatif. C’est pourquoi nous proposons par la suite plusieurs analyses complémentaires pour
essayer de comprendre cet écart en contrainte.
é
FIGURE 3.24 – Courbe contrainte-déformation obtenue par moyenne des champs issus des calculs
sur la région ROI 1 et sur région ROI 2, et courbe expérimentale de l’évolution de la contrainte
appliquée en fonction de la moyenne des champs de déformation mesurés (Exp.)
Plusieurs hypothèses de modélisation peuvent être à l’origine d’une telle différence. Nous
avons soupçonné dans un premier temps que le calcul sur la microstructure de la région ROI 2
avec les conditions aux limites homogènes n’était peut-être pas équivalent à un calcul sur un vo-
lume élémentaire représentatif. La morphologie et l’orientation de quelques grains peuvent en effet
être défavorables à la cinématique imposée et suffire pour impliquer localement de fortes hétéro-
généités de contrainte. Ceci est d’autant plus vrai que le nombre de grains dans la longueur est
restreint (entre 5 et 10), ce qui se rapproche d’une configuration où tous les grains sont chargés en
déformation homogène. Pour analyser cette hypothèse, nous avons réalisé pour chaque orientation
cristallographique de la microstructure de la région ROI 2 un calcul élémentaire monocristallin
sur un seul élément fini quadrangle (Q4). Chaque calcul est réalisé en déformation homogène,
jusqu’au même niveau de déformation moyenne que pour le calcul sur la région ROI 2 et sous
l’hypothèse des contraintes planes. La moyenne sur l’ensemble des orientations de la contrainte
dans la direction de traction, pondérée par la fraction surfacique de chaque grain, conduit à une
estimation de la réponse du modèle de Voigt [Bornert et al., 2001] en accord quasi parfait avec
la courbe contrainte-déformation obtenue par moyenne des champs issus du calcul sur la région
ROI 2 (Figure 3.25). La microstructure de la région ROI 2 et les conditions aux limites ne sont
donc pas à l’origine de la différence sur les contraintes observées avec la courbe expérimentale,
étant donné que la moyenne sur les calculs élémentaires ne considère pas les effets d’interface.
Cette approche est intitulée « Voigt 2D ».
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Si maintenant nous réalisons le même exercice mais avec une modélisation 3D avec un élé-
ment finis hexaédrique (Q8) à la place du quadrangle et toujours piloté en déformation homogène,
le comportement effectif obtenu (« Voigt 3D ») est alors très proche de la courbe expérimentale
ou de la courbe obtenue par homogénéisation en considérant 300 orientations aléatoires avec le
modèle de Berveiller-Zaoui (qui a servi à identifier le jeu de paramètres utilisés pour tous les
calculs), comme illustré en Figure 3.25. Notons néanmoins que les deux méthodes d’homogénéi-
sation (Berveiller-Zaoui et Voigt 3D) conduisent à un écart sur la contrainte pour les plus grandes
valeurs de déformation, ce qui est la conséquence d’un calcul différent de la contrainte moyenne
dans les deux cas mais aussi d’orientations cristallographiques différentes (expérimentales dans
un cas, aléatoires dans l’autre). Au final, le résultat reporté sur la Figure 3.25 démontre que la
modélisation 2D avec l’hypothèse des contraintes planes est à l’origine de la sous-estimation de la
contrainte par le calcul sur la microstructure expérimentale.
é
FIGURE 3.25 – Courbe contrainte-déformation obtenue par moyenne des champs issus des cal-
culs sur la région ROI 2, par homogénéisation (B.Z.), par moyenne des calculs élémentaires avec
l’hypothèse 2D (Voigt 2D), avec l’hypothèse 3D (Voigt 3D), et courbe expérimentale (Exp.)
Un calcul sur la région ROI 1 avec le maillage 3D obtenu par extrusion de la microstruc-
ture surfacique (présentée en partie 3.3.3) permet de renforcer ce constat. En effet, la contrainte
moyenne dans la direction de traction alors obtenue est globalement plus grande que celle obtenue
avec l’approche 2D (Figure 3.26). Notons que le niveau de déformation moyenne est en revanche
pratiquement identique entre les deux approches (ROI 1 2D et ROI 1 quasi 2D).
Un écart en contrainte entre la courbe expérimentale et l’approche quasi 2D reste cependant
notable, ce qui est probablement dû au fait que la région ROI 1 n’est pas un volume élémentaire
représentatif. Cette hypothèse pourrait être validée en réalisant le calcul sur la région ROI 2 en
approche quasi 2D, mais les capacités de calcul disponibles ne nous l’ont pas permis. En termes
de champs, la Figure 3.27 compare entre les approches 2D et quasi 2D le champ de contrainte
dans la direction de traction, en surface et au dernier pas de temps de la simulation. Même si des
localisations de la contrainte dans certains grains sont prédites par les deux calculs, les différences
entre ces champs sont significatives.
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é
FIGURE 3.26 – Courbe contrainte-déformation obtenue par moyenne des champs issus des calculs
sur la région ROI 1 avec l’hypothèse 2D, avec l’hypothèse 3D, et courbe expérimentale
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FIGURE 3.27 – Champ de contrainte longitudinale σyy (en MPa) en surface obtenu par le calcul
sur la région ROI 1 avec l’hypothèse 2D (a) et avec l’hypothèse quasi 2D (b) pour une déformation
macroscopique d’environ 5 %
Ces différences semblent être la conséquence d’effets volumiques dans la simulation quasi
2D. Pour ce calcul, une variation du champ de contrainte dans la direction de traction σyy est en
effet observée suivant la profondeur z. La Figure 3.28a montre par exemple une coupe suivant le
plan médian normal à la direction de traction y du champ σyy. Pour l’obtenir, une interpolation
à partir des valeurs aux points de Gauss a été réalisée. On peut alors noter que l’amplitude des
variations dans la profondeur z de cette composante du tenseur des contraintes est relativement
importante. De plus, on peut remarquer sur cette figure qu’il n’y a pas de corrélation particulière
entre la localisation de ces variations et les interfaces de la microstructure. Pour faciliter l’analyse
de l’amplitude de ces variations, la Figure 3.28c trace chaque profil σyy(z), auquel est retranchée la
valeur moyenne, prélevé tous les micromètres selon la direction x dans cette coupe. Si des valeurs
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extrêmes semblent être liées à quelques éléments finis ayant un rapport de forme de mauvaise
qualité, le faisceau des courbes est inclus dans l’intervalle −200 à 200 MPa. L’écart-type de l’am-
plitude des variations dans la profondeur de σyy est de 113 MPa. Une modélisation 2D néglige
ces fluctuations pouvant être à l’origine de différences importantes sur l’activité des systèmes de
glissement et sur l’énergie stockée et dissipée par la microstructure. Ceci peut expliquer l’écart sur
le comportement moyen.
On peut observer de la même manière des variations dans la profondeur sur la composante
σzz, selon le même plan de coupe (Figure 3.28b) ou en superposant l’ensemble des profils de
cette coupe (Figure 3.28d). Notons que la valeur de 〈σzz〉 sur ces profils est non nulle et varie
dans l’intervalle −50 à 50 MPa. Si ces variations de σzz sont un peu plus faibles que pour σyy,
avec un écart-type de leur amplitude de 100 MPa sur l’ensemble des profils, elles atteignent des
valeurs élevées malgré la faible épaisseur de la structure. L’hypothèse des contraintes planes pour
la modélisation 2D néglige alors un fort effet de volume sur le champ des contraintes.
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FIGURE 3.28 – Coupe suivant le plan médian de la direction de traction y des champs de contrainte
σyy (a) et σzz (b) obtenus par le calcul sur la région ROI 1 avec l’hypothèse quasi 2D pour une
déformation macroscopique d’environ 5 %. Les joints de la microstructure extrudée sont tracés en
noir sur ces champs. Ensemble des profils suivant la profondeur z de σyy (c) et de σzz (d) de ces
coupes respectives auxquels la valeur moyenne a été retranchée
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La variation des contraintes dans la profondeur pour l’approche quasi 2D est également liée
aux conditions aux limites imposées sur la face arrière. Rappelons qu’il a été choisi dans cette
étude d’imposer que la projection du déplacement selon la normale à cette face soit nulle de
manière homogène. Elles sont aussi la conséquence de la plasticité cristalline étant donné que
le comportement moyen calculé à partir des calculs élémentaires sur un unique élément fini 3D
n’implique pas une sous-estimation de la contrainte.
Ces différentes analyses nous montrent que si la modélisation 2D avec l’hypothèse de con-
traintes planes conduit à une prévision des champs cinématiques très proches de ceux obtenus avec
la modélisation quasi 2D (Figure 3.9), elle semble néanmoins négliger un effet volumique sur les
champs de contrainte en surface (Figure 3.27). La modélisation quasi 2D proposée n’est pas pour
autant la solution optimale par rapport à l’expérience (Figure 3.26). Il conviendrait d’étudier plus
en profondeur cette hypothèse quasi 2D conjointement avec les conditions aux limites choisies.
D’autres hypothèses pour moins contraindre la face arrière pourraient être explorées, comme par
exemple un déplacement nul suivant sa normale imposé non pas de manière homogène mais en
moyenne. Nous montrerons dans la partie suivante que l’approche quasi 2D conduit néanmoins
à un très bon accord avec l’expérience par rapport à l’activité des systèmes de glissement du
matériau.
Avec les capacités de calculs et la méthode de résolution employée (voir partie 3.4.1), une
approche quasi 2D met en jeu des temps de calculs incompatibles avec la stratégie d’identification
à partir des champs cinématiques que nous souhaitions mettre en œuvre. C’est pourquoi la modé-
lisation 2D avec l’hypothèse de contraintes planes sera utilisée dans le chapitre suivant dédié à la
méthode d’identification qui exploitera uniquement les champs de déplacement simulés et mesu-
rés en surface de la microstructure. L’influence de l’hypothèse de modélisation sur les paramètres
de lois identifiés avec cette méthode mériterait d’être étudiée dans de prochains travaux.
Enfin, les résultats présentés en Figure 3.25 conforte également notre choix d’utiliser le mo-
dèle d’homogénéisation proposé par Berveiller et Zaoui pour obtenir une simulation réaliste du
comportement macroscopique du matériau. En effet, avec le même jeu de paramètres de la loi de
plasticité cristalline, la réponse de ce modèle est bien plus proche de la courbe expérimentale que
celle obtenue par la moyenne de Voigt 3D. Notons qu’il emploie un tirage aléatoire uniforme de
300 orientations cristallographiques alors que le seconde approche utilise les orientations expéri-
mentales de la région ROI 2 mais qui peuvent être considérées quasiment comme une distribution
uniforme étant donné le grand nombre d’éléments de la microstructure (environ 700). Une alter-
native au schéma auto-cohérent pour l’identification de paramètres par homogénéisation aurait
été d’utiliser un calcul d’agrégat sur une microstructure obtenue par tesselation de Voronoï. Une
différence non négligeable sur la réponse macroscopique peut alors être obtenue. La Figure 3.29
illustre par exemple l’écart entre la réponse du modèle de Berveiller-Zaoui et celle obtenue par
moyenne des champs sur un agrégat polycristallin 3D généré par des polyèdres de Voronoï. Ce
agrégat à 300 grains a été utilisé dans le travail de Dang [2012]. Les deux calculs utilisent la
même distribution uniforme de 300 orientations cristallographiques et les mêmes conditions de
déplacements homogènes sur les bords.
On observe alors un écart de l’ordre de 10 MPa dans le régime plastique, cohérent avec des
écarts déjà observés par Barbe et al. [2001]. Les modèles d’homogénéisation basés sur le schéma
auto-cohérent mènent généralement à une surestimation de la contrainte d’écoulement [Hutchin-
son, 1970]. L’utilisation du modèle de Berveiller-Zaoui est un choix parmi d’autres, qui présente
l’avantage d’être plus simple à mettre en œuvre et plus rapide à intégrer, aussi il conviendra de
conserver un regard critique sur les prévisions auxquelles il conduit.
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FIGURE 3.29 – Courbe contrainte-déformation obtenue par moyenne des champs issus d’un calcul
d’agrégat 3D et d’un calcul d’homogénéisation avec le modèle de Berveiller-Zaoui
3.5 Corrélation entre le glissement et l’orientation cristallographique
Les trois parties suivantes proposent différentes approches à la fois expérimentales et numé-
riques analysant l’activité des systèmes de glissement présentées dans le cas de l’éprouvette A70.
L’objectif est de confronter les prévisions de la simulation aux résultats expérimentaux par rapport
à l’activité des systèmes de glissement, en vue de valider les choix de modélisation du comporte-
ment cristallin et de la microstructure expérimentale. Les résultats numériques présentés ici sont
issus de simulations utilisant la loi de Méric et Cailletaud avec le jeu de paramètres identifié précé-
demment par homogénéisation et avec une modélisation quasi 2D de la microstructure. Rappelons
que les orientations cristallographiques expérimentales considérées sont moyennées par grain (ou
macle) étant donné qu’aucune courbure de réseau n’a été observée sur la figure de pôle inverse
obtenue par EBSD (voir Figure 2.17).
3.5.1 Facteurs de Schmid
Toutes les descriptions théoriques de la plasticité cristalline requièrent une évaluation de la cis-
sion résolue sur chaque système de glissement. Représentatifs de la microstructure, les facteurs de
Schmid sont particulièrement importants pour étudier l’accumulation de l’endommagement dans
les polycristaux sollicités en fatigue. Par exemple, il a été montré que les bandes de glissement
persistantes, à l’origine de l’amorçage de fissures de fatigue, apparaissent préférentiellement là où
les valeurs maximales des facteurs de Schmid sont atteintes [Villechaise et al., 2002; Miao et al.,
2009]. Pour une microstructure donnée, les orientations cristallographiques offrent une précieuse
information sur les incompatibilités des systèmes de glissement et donc sur le schéma de localisa-
tion des déformations qui peut se produire pour le chargement considéré. Il est proposé d’évaluer
l’activité des systèmes de glissement à partir des facteurs de Schmid. L’approche la plus simple
consiste à considérer une contrainte uniforme Σ0 dans la direction de chargement eL
σ = Σ0eL⊗eL (3.27)
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ce qui permet d’exprimer la cission résolue (à partir de son expression (3.3)) en fonction des
facteurs de Schmid fs
τs = Σ0 fs (3.28)
avec
fs = (eL⊗eL) : µs = (m∗s ·eL)(n∗s ·eL) (3.29)
où le tenseur de Schmid µs de chaque système de glissement s peut être exprimé en fonction de
l’orientation cristallographique locale tel que
µs =
1
2
(m∗s ⊗n∗s +n∗s ⊗m∗s ) (3.30)
avec
m∗s =Rms, n
∗
s =Rns (3.31)
oùR est la matrice de rotation construite à partir des angles d’Euler mesurés par EBSD.
Cependant, cette écriture repose sur l’hypothèse forte que l’orientation cristallographique n’a
pas d’influence sur les contraintes locales. Autrement dit, cela néglige les incompatibilités des
orientations à l’origine de champs de contraintes hétérogènes localement [Roters et al., 2010;
Klusemann et al., 2013]. Ainsi, une seconde approche est proposée, consistant à définir un facteur
de Schmid « local » f ls à partir d’une évaluation locale du tenseur des contraintes σ. Ce dernier est
estimé ici à chaque pas de temps et en chaque point d’intégration par la simulation par éléments
finis. Pour obtenir une expression de la cission résolue similaire à celle de l’équation (3.28), la
contrainte équivalente de von Mises σeq définie en tout point matériel est utilisée telle que
τs = σeq f ls (3.32)
avec
f ls =
1
σeq
(σ ·n∗s ) ·m∗s (3.33)
Sur les bords de la région d’intérêt, étant donné que les déplacements mesurés sont appliqués
comme conditions aux limites, le champ des contraintes calculé, ainsi que f ls , sont dégradés par
l’incertitude de mesure. Pour les deux approches proposées, nous rappelons que les orientations
cristallographiques sont moyennées par grain. Dans la Figure 3.30, les facteurs de Schmid « ma-
croscopiques » fs sont comparés aux facteurs de Schmid « locaux » f ls , en prenant le système s= 10
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à titre d’illustration. Cette comparaison peut être réalisée à différents niveaux de chargement, mais
les facteurs de Schmid locaux semblent évoluer notablement uniquement dans le régime transi-
toire (c’est-à-dire pour une déformation macroscopique variant de 0 à 1 %). On peut noter que les
grains dans lesquels le système de glissement considéré est principalement activé selon le facteur
local sont assez différents de ceux principalement activé selon le facteur macroscopique et la dif-
férence est significative pour chaque pas de temps considéré. La même analyse peut être réalisée
pour chaque système de glissement.
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FIGURE 3.30 – Facteur de Schmid pour le système de glissement s = 10 calculé en supposant
une contrainte de traction uniforme selon la direction horizontale (a), et à partir du tenseur local
des contraintes obtenu par simulation pour une déformation moyenne de 0.1 % (b), 0.5 % (c) et
1 % (d). Les joints de la microstructure sont tracés en noir sur ces champs. Les axes spatiaux sont
exprimés en micromètres
Ce résultat était attendu car les facteurs macroscopiques ne prennent pas en compte les hé-
térogénéités locales des contraintes dues aux incompatibilités des orientations, ni l’évolution des
contraintes au cours du temps. Le champ de l’indice sI du système ayant le facteur de Schmid local
le plus élevé est présenté en Figure 3.31b pour une déformation moyenne de 1 %. Il peut être direc-
tement comparé à celui obtenu en considérant le facteur de Schmid macroscopique (Figure 3.31a)
ou encore à celui obtenu à partir du glissement principalement activé prédit par la simulation et
présenté en Figure 3.31c. Si des similarités sont observées avec ce dernier, l’approche avec les fac-
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teurs de Schmid macroscopiques offre l’information la plus pauvre sans variation intragranulaire
et le champ obtenu à partir des facteurs de Schmid locaux apparaît bien plus fluctuant. Ce dernier
résultat peut être expliqué par le fait que, pour calculer le facteur de Schmid, le tenseur complet
des contraintes est utilisé, dont chacune des composantes peut fluctuer localement, et du coup il
s’agit de plus d’une estimation instantanée alors que l’approche à partir des glissements princi-
paux prend en compte l’histoire du chargement. Cette concordance moyennement satisfaisante
montre que l’influence des grains environnants sur l’activité locale des systèmes de glissement,
qui n’est pas considérée dans une approche utilisant les facteurs de Schmid macroscopiques, doit
être prise en considération pour permettre une description plus précise de l’activation des systèmes
de glissement.
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FIGURE 3.31 – Champ de l’indice sI du système ayant le facteur de Schmid macroscopique le plus
élevé (a), du système ayant le facteur de Schmid local le plus élevé (b) et du système de glissement
principal (c) pour une déformation moyenne de 1 %. Les joints de la microstructure sont tracé en
noir sur ces champs. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
3.5.2 Glissement sur les systèmes activés
On propose ici d’évaluer le glissement sur les différents systèmes activés à partir des me-
sures par corrélations d’images de manière similaire à une étude antérieure proposée par Latourte
et al. [2012] sur un matériau cubique centré. A partir de l’expression formulée en vitesse du ten-
seur de déformation plastique en fonction des glissements sur chaque système (équation (3.4)), et
en connaissant les gradients de déplacement dans le plan à partir de la mesure des déplacements,
une estimation expérimentale du glissement est recherchée. Quelques hypothèses sont alors néces-
saires. Tout d’abord, la vitesse de déformation totale expérimentale ε˙ est supposée être uniquement
composée d’une partie viscoplastique ε˙p, étant donné qu’expérimentalement la partie élastique
apparaît négligeable (ou comparable à la résolution de la corrélation d’images, voir Tableau 2.2),
telle que
ε˙= ε˙e+ ε˙p ≈ ε˙p (3.34)
Les petites perturbations sont considérées (en particulier les rotations sont négligées), l’équa-
tion (3.4) peut ainsi être intégrée par rapport au temps
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εp =
12
∑
s=1
γsµs (3.35)
De plus, les mesures de corrélation fournissent uniquement des gradients de déplacement 2D
(c’est-à-dire dans le plan), alors qu’une information 3D est attendue dans l’équation (3.35). Nous
faisons alors l’hypothèse que le matériau est plastiquement incompressible et que la direction z
normale au plan de l’image est une direction principale, ce qui a pour conséquence qu’une seule
composante selon z du tenseur des déformations est non nulle
εzz ≈−εxx− εyy (3.36)
Le système exprimé dans l’équation (3.35) ne peut pas être inversé car il possède douze inconnues
γs pour seulement neuf équations. Cependant, seulement quelques uns des douze systèmes sont
généralement activés au cours de la plasticité, comme le met en évidence par exemple l’étude
proposée par Abuzaid et al. [2012] où cinq systèmes suffisent à vérifier l’équation (3.4). Pour
illustrer ce point, la Figure 3.32a montre l’évolution au cours du temps des glissements à un point
matériel donné de la simulation. Dans cet exemple, seuls quatre systèmes de glissement ont été
activés localement.
Considérons les quatre systèmes principalement activés, notés sI , sII , sIII et sIV , identifiés par
simulation à chaque point matériel et à chaque pas de temps (correspondant à l’acquisition d’une
image MEB), tels que
{sI,sII,sIII,sIV} ∈ [1,12] | |γsI | ≥ |γsII | ≥ |γsIII | ≥ |γsIV | ≥ |γs j 6={I,II,III,IV} | (3.37)
et la fonction κ(γs), qui représente la part de l’activité de chaque système de glissement relative-
ment à l’activité plastique totale
κ(γs) =
|γs|
12
∑
i=1
|γi|
(3.38)
La distribution sur tous les points de Gauss de κ(γs), calculée pour les quatre systèmes principale-
ment activés pour une déformation moyenne de 4 %, est présentée en Figure 3.32b sous la forme
de fonctions de distribution cumulée. Ce résultat indique que les quatre systèmes principalement
activés représentent en moyenne 95 % de l’activité plastique. La Figure 3.32c montre l’évolution
au cours du temps de la moyenne et de l’écart-type de ces distributions. On peut noter que l’activité
des systèmes de glissement fluctue au début de l’essai de traction (c’est-à-dire pour une déforma-
tion macroscopique inférieure à 2 %) avant de se stabiliser. Le quatrième système principalement
activé n’excède pas en moyenne 10 % de l’activité de glissement totale.
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FIGURE 3.32 – Evolution en un point matériel de la valeur absolue des douze glissements simulés
(a). Fonctions de distribution cumulée du champ κ des quatre systèmes principalement activés
obtenus par simulation pour une déformation macroscopique de 4 % (b). Evolution de la moyenne
de ces distributions (c). Les barres verticales indiquent l’écart-type des distributions
A la vue de ces résultats, nous choisissons de faire l’hypothèse que l’activité de glissement est
limitée aux seuls quatre systèmes principalement activés, ce qui permet d’inverser le système de
l’équation (3.35). L’évolution au cours du temps du champ de l’indice sI du système principale-
ment activé, identifié par simulation, est représentée en Figures 3.33a-c. Il est intéressant de noter
que deux ou trois systèmes différents sont généralement activés principalement en même temps au
sein de chaque grain. En chaque point matériel, les quatre glissements principaux correspondants
sont maintenant déterminés à partir de l’estimation expérimentale du tenseur des déformations.
Le champ expérimental du glissement principal γesI est comparé Figure 3.33 à celui obtenu par le
calcul par éléments finis γcsI . La simulation et la mesure conduisent tous deux à un motif de lo-
calisation des déformations très similaire au cours du temps. La faible différence réside dans une
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dispersion de γsI plus importante dans le cas de la mesure, ce qui peut s’expliquer par le fait que
seuls les quatre systèmes principalement activés sont combinés pour construire le tenseur expéri-
mental des déformations, ou que les tenseurs de Schmid µs restent inchangés au cours du temps
pour l’approche expérimentale. Cette concordance presque parfaite entre les deux approches va-
lide les choix faits pour la simulation de l’essai expérimental avec la loi de Méric et Cailletaud. La
partie suivante présente des résultats montrant une adéquation plus nuancée entre les observations
expérimentales et la simulation.
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FIGURE 3.33 – Champ de l’indice sI du système principalement activé pour une déformation
moyenne de 1 % (a), 2 % (b) et 4 % (c). Champ simulé du glissement principal γcsI pour une
déformation moyenne de 1 % (d), 2 % (e) et 4 % (f). Champ expérimental du glissement principal
γesI pour une déformation moyenne de 1 % (g), 2 % (h) et 4 % (i). Les joints de la microstructure
sont tracés en noir sur ces champs. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
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3.5.3 Traces de glissement sur la surface
Au cours d’un essai de traction in situ, la surface initialement polie est progressivement mar-
quée par des bandes de glissement dues aux systèmes de glissement activés qui interceptent la
surface externe de l’éprouvette. Ces bandes sont particulièrement visibles lorsque le mode SE est
utilisé (voir Figure 1.2), ce qui est la raison pour laquelle le mode BSE a été choisi pour les me-
sures par corrélation d’images. Il est maintenant proposé de simuler l’intensité et l’orientation de
ces bandes et de les comparer avec les observations expérimentales, soit une approche voisine de
celle présentée dans une étude proposée par Abuzaid et al. [2012]. A partir de la simulation de
l’essai expérimental, seuls les deux systèmes principalement activés sont retenus
{sI,sII} ∈ [1,12] | |psI | ≥ |psII | ≥ |ps j 6={I,II,III} | (3.39)
La déformation plastique cumulée ps est cette fois-ci choisie dans ce critère car il s’agit a priori
d’un indicateur pertinent pour la prévision des bandes de glissement en plasticité monotone comme
cyclique [Villechaise et al., 2002]. L’intersection du système principal sI de normal nsI avec la
surface externe, supposée plane au cours du temps et de normale ez, est le vecteur tsI défini par
tsI = nsI ×ez (3.40)
où l’opérateur × est le produit vectoriel. Le vecteur tsII est obtenu de la même manière. Dans la
Figure 3.34a, ces deux vecteurs tsI et tsII sont tracés par des segments de longueur proportionnelle
à la valeur de psI , respectivement psII , pour une déformation moyenne de 4 %. Une image en SE
de la région d’intérêt a été acquise uniquement à la fin de l’essai, pour une déformation moyenne
de 22 %. D’après les résultats présentés Figure 3.32c, l’activité des systèmes de glissement ne
semble pas évoluer considérablement lorsque la déformation moyenne varie entre 4 % et 22 %.
L’image SE g(x) a été corrigée du déplacement mesuré par corrélation d’images, pour donner
l’image g˜(x) = g(x+u(x)), qui est représentée en Figure 3.34b pour une comparaison Lagran-
gienne cohérente avec l’approche numérique précédente (les orientations des traces de glissement
sont représentées dans le système de coordonnées non-déformé). Quelques zones agrandies sont
détaillées dans les Figures 3.34c à 3.34j, se focalisant sur du glissement simple ou double observé
expérimentalement, proche ou loin des joints de grains.
Aucune corrélation ne peut être clairement établie entre les observations numériques et ex-
périmentales, que ce soit la localisation ou la nature du glissement. Par exemple, du glissement
simple observé en Figure 3.34d est correctement prédit par la simulation (Figure 3.34c), alors que
pour une situation similaire (Figure 3.34j), la simulation suggère du glissement double sans l’acti-
vation du système principalement activé expérimentalement (Figure 3.34i). Les différences entre
la simulation et l’expérience peuvent être la conséquence non seulement de la méconnaissance
de la microstructure sous-jacente, mais aussi de la modélisation choisie du comportement. Le fait
que l’image SE corresponde à un état de chargement bien plus avancé que dans la simulation peut
également expliquer les différences, même si l’activité des systèmes ne semble pas fluctuer au delà
d’une déformation macroscopique de 2 % (Figure 3.32c).
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FIGURE 3.34 – Intersection du premier et du second système de glissement (segments rouge et
bleu respectivement) avec le plan de l’image tracée pour une déformation moyenne de 4 % (a).
La longueur des segments est proportionnelle à la déformation plastique cumulée correspondante.
Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres. Les joints de la microstructure sont tracés en noir
sur ces champs. Image SE de la région d’intérêt acquise à la fin de l’essai de traction et corrigée
du champ de déplacement mesuré (b). Quatre grandissements de ces deux figures sont présentés
(c-j)
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3.5.4 Discussion
Plusieurs enseignements peuvent être tirés à partir de cette analyse sur la corrélation entre la
déformation plastique et l’orientation cristalline. Pour relier la déformation plastique à l’orienta-
tion cristallographique, un calcul local des facteurs de Schmid a été réalisé, à partir de différentes
hypothèses pour estimer les contraintes locales. Même si une évaluation locale des contraintes
fournit une meilleure corrélation entre les facteurs de Schmid et la déformation plastique par rap-
port à une approche macroscopique, la concordance n’est pas entièrement satisfaisante. La com-
patibilité des systèmes de glissement entre grains voisins apparaît alors comme une caractéristique
essentielle jouant sur l’évolution des champs mécaniques dans un polycristal. Cela suggère éga-
lement que les modèles d’homogénéisation en champ moyen basés sur le schéma autocohérent
peuvent négliger une contribution importante à la plasticité macroscopique et doivent être consi-
dérés prudemment. La plupart des développements récents des méthodes d’homogénéisation ont
consisté à introduire les moments du second ordre des tenseurs par phase, dans le cadre de ma-
tériaux composites [Lahellec et Suquet, 2013] ou de polycristaux [Liu et Castañeda, 2004], per-
mettant pour des trajets de chargement complexes d’améliorer la description macroscopique mais
sans rendre compte des interactions entre grains. Une autre voie d’amélioration consiste à intégrer
dans ces modèles les incompatibilités cinématiques intergranulaires [Tjahjanto et al., 2010].
Il a été montré dans ce travail que plusieurs systèmes de plans distincts pouvaient s’activer
simultanément dans chaque grain. Une comparaison entre les mesures expérimentales des défor-
mations et les résultats de la simulation numérique de l’essai utilisant la loi de Méric et Cailletaud
montre une bonne concordance pour le système de glissement principalement activé et pour l’am-
plitude du glissement dans chaque grain. Néanmoins, des différences parfois notables apparaissent
dans quelques régions spécifiques proches des joints de grains. Ceci peut aussi bien remettre en
question la loi de comportement utilisée ou être la conséquence de la méconnaissance de la mor-
phologie des grains dans le volume qui reste inaccessible en ayant recours à l’imagerie MEB sans
une reconstruction EBSD-3D post-mortem.
Enfin, dans ces analyses, les joints de grains sont simplement définis comme des surfaces géo-
métriques avec une désorientation entre grains et sans aucune dépendance au gradient de défor-
mation dans la loi de plasticité cristalline rendant compte des GNDs, telle qu’elle a été envisagée
dans plusieurs études [Cordero et al., 2012; Taupin et al., 2012]. Une description mécanique dans
un polycristal utilisant à la fois la plasticité à gradient et une loi de comportement spécifique pour
les joints de grains mériterait d’être explorée dans le cadre de futures études.
3.6 Conclusions
Dans ce chapitre nous avons présenté la mise en œuvre d’une simulation réaliste de la sollici-
tation des cinq microstructures observées par corrélation d’images au cours d’essai in situ.
Cette simulation a été menée en utilisant deux lois de plasticité cristalline locales, la loi de Mé-
ric et Cailletaud et la loi DD-CFC davantage basée sur la physique. Un jeu initial de paramètres
de ces lois a été identifié grâce au modèle d’homogénéisation de Berveiller et Zaoui par rapport au
comportement macroscopique expérimental. Pour modéliser la sollicitation de la microstructure
expérimentale connue uniquement en surface, une approche 2D, avec l’hypothèse de contraintes
planes et avec des conditions aux limites expérimentales imposées au cours du temps sans interpo-
lation spatiale, s’est avérée une solution satisfaisante en termes de champs cinématiques simulés.
Les deux lois de comportement conduisent à des prévisions très proches en termes de déplace-
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ment. Les différences résident dans l’amplitude des localisations sur les champs de déformation.
Au niveau microstructural, la différence majeure entre ces deux lois est la nature de l’interaction
entre les systèmes de glissement. La comparaison de la réponse microstructurale réalisée montre
cependant que cet effet reste faible.
Le jeu identifié par homogénéisation pour les différentes microstructures conduit également
à un écart relativement faible entre les champs de déplacement mesurés et simulés par rapport à
la dynamique des champs (mais important devant l’incertitude de mesure). Néanmoins, certaines
bandes de déformation intragranulaire observées ne sont pas prédites avec les hypothèses de mo-
délisation choisies. Par rapport à une approche quasi 2D, consistant à extruder l’information en
surface pour obtenir un maillage 3D, si les champs cinématiques obtenus en surface sont rela-
tivement proches, des écarts non négligeables sont observés sur les champs de contrainte. Ces
différences semblent être la conséquence d’effets volumiques liés non seulement aux conditions
aux limites dans la direction normale à la surface mais aussi à la loi de plasticité dans l’épaisseur.
Des analyses plus approfondies demanderaient à être réalisées dans de prochaines études pour
mieux comprendre ces différences.
Par ailleurs, une étude a été réalisée pour confronter la modélisation et l’expérience en termes
d’activation des systèmes de glissement. Il a été montré que les facteurs de Schmid conduisent à
une corrélation pas entièrement satisfaisante entre l’orientation cristallographique et l’activation
des systèmes de glissement prédit par le modèle. Une évaluation locale des contraintes conduit
néanmoins à une meilleure concordance. En revanche, en considérant les champs de déplacement
mesurés, qui contrairement aux facteurs de Schmid prennent en compte la compatibilité des sys-
tèmes de glissement entre grains voisins, la corrélation est quasiment parfaite. Des différences
peuvent néanmoins être observées près de certaines interfaces de la microstructure ou en compa-
rant les traces de glissement en surface prédites et observées expérimentalement.
Si un modèle d’homogénéisation permet d’optimiser les paramètres des lois par rapport au
comportement macroscopique expérimental du matériau, des différences importantes par rapport
à l’incertitude de mesure subsistent entre les mesures et la simulation en termes de champs ciné-
matiques en surface. Bien que ces différences soient la conséquence en partie des choix adoptés
pour la modélisation, que ce soit la loi de comportement ou les hypothèses sur la microstructure,
elles sont aussi dues aux paramètres des lois qui ne sont pas a priori optimisés pour fournir la
meilleure prévision du comportement local des polycristaux. C’est pourquoi nous proposons dans
le chapitre suivant une méthode d’identification des paramètres des lois de plasticité cristalline
basée sur l’écart entre les champs de déplacement simulés et mesurés par corrélation d’images.
Plusieurs résultats ont montré que les hypothèses adoptées pour pallier la méconnaissance de la
microstructure sous-jacente peuvent avoir une influence non négligeable sur les champs surfa-
ciques et en conséquence sur les paramètres identifiés en confrontant ces champs à ceux mesurés.
La méthode que nous proposons sera mise en œuvre pour une hypothèse de modélisation don-
née. Nous utiliserons la modélisation 2D avec l’hypothèse de contraintes planes car les temps de
calculs mis en jeu avec la modélisation quasi 2D se sont révélés incompatibles avec la stratégie
d’identification. Nous restons conscients des limites de la modélisation 2D qui reste suffisamment
performante pour aborder le problème d’identification que nous allons explorer. Etant donné que
les deux lois de plasticité cristalline étudiées ont fourni une réponse assez proche en termes de
champs cinématiques, qu’elles considèrent des systèmes de glissement identiques et qu’une cor-
respondance a été établie entre les principaux paramètres d’écrouissage de ces deux lois que nous
cherchons à identifier, seule la loi de Méric et Cailletaud sera utilisée dans le chapitre suivant.
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Chapitre 4
Identification par approche inverse
Dans ce chapitre, une identification de paramètres de lois de plasticité cristalline
est réalisée par approche inverse en utilisant la méthode de recalage du modèle par
éléments finis. Après avoir passé en revue les méthodes existantes, nous propose-
rons dans un premier temps une identification uniquement basée sur l’écart entre
les champs de déplacement mesurés par corrélation d’images et ceux calculés avec
la modélisation par éléments finis présentée au chapitre précédent. Cette méthode
sera appliquée à l’identification des paramètres d’écrouissage et des coefficients de
la matrice d’interaction entre systèmes de glissement de la loi de Méric et Caille-
taud. Une seconde méthode introduisant un couplage multiéchelle en considérant
les efforts en plus des champs de déplacement sera ensuite proposée. Elle sera
analysée puis utilisée pour identifier les paramètres d’écrouissage isotrope pour
différentes tailles de grain.
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Méthodes existantes
4.1 Méthodes existantes
4.1.1 Méthodes d’identification par approche inverse
Contrairement à une approche directe où les données d’entrée (paramètres de loi, conditions
aux limites, etc.) d’un modèle sont connues et la réponse en sortie est à déterminer, dans une
approche inverse une partie des données d’entrée est inconnue et recherchée en fonction de la
réponse du modèle. Les méthodes d’identification par approche inverse permettent d’optimiser
ces données manquantes en confrontant la réponse du modèle à des données de référence [Avril
et al., 2008a]. Les mesures de champs cinématiques représentent une abondance d’informations
expérimentales qui peut être alors pleinement exploitée dans ce type d’approche. Une méthode
inverse tente généralement de résoudre un problème mal posé : l’existence d’une solution unique
au problème n’est pas garantie d’une part, et elle est particulièrement sensible à l’incertitude de
mesure d’autre part.
Il existe plusieurs méthodes d’identification par approche inverse adaptées au cas où les don-
nées expérimentales de référence sont des champs cinématiques. Une revue de ces différentes
méthodes est proposée par Avril et al. [2008a]. Il est possible de les classer en cinq catégories :
• La méthode de l’écart à l’équilibre, introduite par Claire et al. [2002, 2004] pour l’identi-
fication, par exemple, de champs d’endommagement, est basée sur la vérification par les
champs mesurés des équations locales de l’équilibre mécanique. Notons que cette méthode
a été utilisée dans ce travail, non pas pour identifier des paramètres, mais pour régulariser
les champs mesurés par corrélation d’images (voir partie 2.4).
• La méthode de l’écart à la réciprocité repose sur l’écriture du théorème de réciprocité
de Betti [Barber, 2004]. Elle est essentiellement utilisée lorsque les champs cinématiques
ne sont connus que sur les frontières du domaine étudié. Cette méthode est notamment
adaptée pour l’identification de défauts qui apparaissent à l’intérieur du domaine. Elle a
été appliquée par exemple à l’identification de fissures [Andrieux et al., 1997; Bui et al.,
2004].
• La méthode des champs virtuels, introduite par Grédiac [1989], repose sur l’écriture du
principe des travaux virtuels. A partir de cette formulation, des champs virtuels sont ju-
dicieusement construits pour faire apparaître dans un système d’équation à résoudre les
paramètres des relations de comportement à identifier. Notons que cette méthode sup-
pose généralement la connaissance expérimentale du champ de déformation. Elle a été
par exemple appliquée à l’identification de paramètres de loi viscoplastique [Avril et al.,
2008b].
• La méthode de l’erreur en relation de comportement, introduite par Ladevèze et Leguillon
[1983] pour estimer l’erreur dans la méthode des éléments finis, ne requiert pas spécifique-
ment des mesures de champs. Elle consiste à exprimer l’écart entre un champ de contrainte
de référence et celui évalué par un modèle de comportement à partir d’un champ de dé-
placement donné [Calloch et al., 2002; Geymonat et al., 2002]. Les mesures de champs
sont utilisées pour restreindre l’espace des champs admissibles dans la minimisation de
cet écart, pour l’identification par exemple de paramètres d’un modèle élastoplastique [La-
tourte et al., 2008].
• La méthode de recalage du modèle par éléments finis, notée FEMU (pour Finite Element
Model Updating) est généralement basée sur la minimisation de l’écart entre une mesure
et sa simulation par la méthode des éléments finis grâce à un modèle dont les paramètres
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sont à identifier [Grédiac et Hild, 2011]. La description de cette méthode fait l’objet de la
partie suivante.
4.1.2 Méthode de recalage du modèle par éléments finis
La méthode de recalage du modèle par éléments finis vise à déterminer un jeu de paramètres
intervenant dans la modélisation qui minimise l’écart entre le résultat de la simulation et des don-
nées de références issues d’un essai [Grédiac et Hild, 2011]. Cette méthode a été introduite en
mécanique des matériaux par Kavanagh et Clough [1971] pour une application médicale. L’ob-
jectif peut être aussi bien d’identifier les paramètres de la loi de comportement, par exemple ceux
d’une loi élastoplastique [Meuwissen et al., 1998], que d’optimiser les conditions aux limites [Pad-
manabhan et al., 2007], ou encore la géométrie du domaine étudié [Bruno et al., 2008].
Le principe de cette méthode est représenté dans la Figure 4.1. D’un côté un ensemble de
mesures, notées m, sont réalisées au cours d’un essai, d’un autre côté la simulation de cet essai
fournit une réponse comparable à ces mesures hϖ(θ) sous un certain nombre d’hypothèses de
modélisation ϖ et pour un jeu de paramètres θ à optimiser à partir d’une estimation initiale θ(0).
FIGURE 4.1 – Schéma du principe de recalage du modèle par éléments finis, issu de [Grédiac et
Hild, 2011]
Ces paramètres sont recherchés pour minimiser l’écart χ entre les mesuresm et la réponse du
modèle hϖ(θ), suivant un critère le plus souvent choisi de type moindres carrés pondérés, tel que
χ2(θ) = {m−hϖ(θ)}T [V ]{m−hϖ(θ)} (4.1)
où [V ] est une matrice symétrique définie positive qui définit une métrique particulière sur le résidu
m−hϖ et qui est choisie égale à la matrice identité dans le cas le plus simple. Différents algo-
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rithmes peuvent alors être utilisés selon l’application pour résoudre ce problème de minimisation.
On peut les classer en deux catégories. D’une part, les méthodes de recherche directe consistent
à trouver le jeu de paramètres optimum parmi un ensemble de jeux testés, comme par exemple la
méthode du simplexe [Kajberg et Lindkvist, 2004] ou encore les méthodes génétiques [Mitchell,
1998; Bruno et al., 2008] mais qui ne sont pas adaptées dans le cas d’une fonctionnelle quadra-
tique. D’autre part, les méthodes de gradient recherchent le minimum de manière itérative dont la
direction de recherche est déterminée par dérivation de la fonction coût χ2. Parmi ces méthodes,
on peut citer l’algorithme de Gauss-Newton [Meuwissen et al., 1998; Lecompte et al., 2007] ou
l’algorithme de Levenberg-Marquardt [Molimard et al., 2005; Cugnoni et al., 2006].
Selon les applications et les paramètres à identifier, la fonction coût peut être exprimée en
déplacement [Hermez et Farhat, 1993; Meuwissen et al., 1998], en déformation [Lecompte et al.,
2007], ou encore en contrainte [Molimard et al., 2005]. Dans d’autres travaux, la fonction coût
est construite avec une combinaison de ces différentes grandeurs à différentes échelles [Kajberg et
Lindkvist, 2004; Héripré et al., 2007; Haddadi et Belhabib, 2012; Mathieu et al., 2014]. Dans ces
derniers travaux, les champs de déplacement ou de déformation sont considérés dans le critère à
minimiser avec un poids identique ou inférieur par rapport aux deux (ou à l’un des deux) tenseurs
macroscopiques des contraintes et de déformation.
Si la méthode de recalage du modèle par éléments finis a été utilisée dans de nombreuses études
pour étudier le comportement des matériaux à l’échelle macroscopique et identifier des paramètres
élastiques [Molimard et al., 2005; Cugnoni et al., 2006] ou ceux de lois de plasticité [Meuwissen
et al., 1998; Kajberg et Lindkvist, 2004; Kajberg et al., 2004; Haddadi et Belhabib, 2012; Mathieu
et al., 2014], nous montrerons dans la partie suivante qu’un faible nombre de travaux ont utilisé
les mesures de champs pour l’identification des paramètres de loi de plasticité cristalline.
Nous avons choisi cette méthode d’identification par approche inverse en particulier, car c’est
celle qui nous a paru la plus pertinente par rapport au contexte et aux enjeux de ce travail de thèse.
En effet, de par l’utilisation du code éléments finis Code_Aster qui dispose de tout un ensemble
d’outils pour le calcul du comportement mécanique de polycristaux, le recalage du modèle par
éléments finis était la méthode la plus simple à mettre en œuvre. C’était également la méthode la
mieux adaptée pour étudier par la suite l’identification dans une gamme très large d’applications,
que ce soit l’utilisation d’autres lois de comportement, ou encore le recours à d’autres hypothèses
de modélisation comme par exemple le passage à des cas 3D.
4.1.3 Contexte de la plasticité cristalline
L’utilisation de mesures de champs réalisées à l’échelle microscopique pour l’identification par
approche inverse de paramètres de modèle est relativement récente. Citons par exemple les travaux
de Kajberg et al. [2004] ou encore de Cugnoni et al. [2006] qui ont exploité les champs mesurés
par microscopie optique afin d’identifier des paramètres de loi de comportement macroscopique
décrivant la plasticité des grains sans introduire les systèmes de glissement. Si plusieurs études
ont couplé des simulations par éléments finis de plasticité cristalline avec des mesures de champs
réalisées à l’échelle de la microstructure de polycristaux, à partir d’images acquises au microscope
optique [Zhao et al., 2008] ou au MEB [Delaire et al., 2000; Héripré et al., 2007], rares sont celles
qui ont abouti à l’identification de paramètres grâce aux mesures de champs. Nous détaillons ici
quelques travaux trouvés dans la littérature.
Tout d’abord, dans l’étude réalisée par Hoc et al. [2003], une identification de paramètres de
plusieurs lois d’écrouissage linéaire et non-linéaire est proposée pour un polycristal d’un acier CC.
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Les auteurs proposent de construire la fonction coût du recalage du modèle par éléments finis à
partir de huit valeurs issues de la distribution de la déformation longitudinale locale mesurée et
simulée à différents pas de temps, ainsi que de la courbe contrainte-déformation macroscopique.
Notons qu’un poids prépondérant est attribué au comportement macroscopique dans la minimisa-
tion de cette fonction.
Dans le travail de thèse de Dexet [2006], les cissions résolues initiales et à saturation pour
les différents systèmes de glissement, ainsi qu’un paramètre d’écrouissage de la loi proposée par
Héraud [2000] sont identifiés pour différents agrégats polycristallins d’un alliage de zirconium.
Notons que pour la description de la plasticité cristalline de cet alliage, une difficulté supplémen-
taire provient du fait que plusieurs familles de systèmes de glissement de nature différente sont
considérées. Le critère à minimiser contient le champ de déformation locale et le tenseur macro-
scopique des contraintes.
Enfin, dans le travail de thèse de Héripré [2006], la fonction coût du recalage est construite
à partir de la déformation macroscopique dans la direction de traction, des contraintes macrosco-
piques dans les directions de traction et transverse, ainsi que des champs locaux de déplacement
ou de déformation. Elle a été minimisée sur un cas uniquement numérique pour valider la faisa-
bilité de l’identification de la cission critique et du paramètre d’écrouissage linéaire de la loi de
plasticité cristalline issue de [Cailletaud, 1988; Cailletaud et al., 2003].
C’est dans la continuité de ces différents travaux que nous proposons une méthode d’identifi-
cation de paramètres de la loi de Méric et Cailletaud présentée dans le chapitre précédent (voir par-
tie 3.2.3.1). Dans un premier temps, seuls les champs de déplacement seront pris en compte dans
l’identification des paramètres. En théorie, cette approche est suffisante car l’élasticité étant fixée,
il n’est pas nécessaire de considérer la résultante des efforts. Si dans les travaux cités précédem-
ment les champs locaux de déformation sont souvent considérés, nous avons fait le choix d’utiliser
les champs de déplacement, car ceux-ci sont obtenus directement par la corrélation d’images (sans
dérivation) ce qui augmente le rapport signal sur bruit dans le cas des champs expérimentaux, dimi-
nuant en conséquence l’incertitude sur les paramètres identifiés. Dans un second temps, la fonction
coût à minimiser considérera en plus le comportement macroscopique du polycristal. Initialement,
tous les paramètres de la loi sont fixés à leur valeur de référence : identifiée par homogénéisation
pour les paramètres d’écrouissage isotrope (voir Tableau 3.4) ou issue de la littérature pour les
autres (voir Tableau 3.1).
4.2 Identification à partir de champs de déplacement
4.2.1 Méthode proposée
Nous proposons tout d’abord une identification d’un jeu de paramètres p minimisant l’écart
δut entre les déplacements mesurés et simulés à tous les pas de temps t. Il s’agit alors de minimiser
le critère de moindres carrés pondérés χu, choisi tel que
χ2u(p) =
1
2η2f NddlNt
∑
t
{δu}Tt [M ]{δu}t (4.2)
avec
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{δu}t = {um}t −{uc(p)}t (4.3)
où {um}t et {uc}t sont les vecteurs contenant les deux composantes du champ de déplacement me-
suré, respectivement calculé avec le jeu de paramètres p, au pas de temps t et à tous les nœuds du
maillage. Rappelons que l’utilisation du même maillage s’appuyant sur les interfaces de la micro-
structure pour la mesure et la simulation permet cette comparaison directe entre les déplacements.
La matrice de la corrélation d’images [M ], adimensionnée par la variance η2f du bruit d’acquisi-
tion des images MEB, est utilisée comme matrice de pondération dans ce critère de moindres car-
rés, étant donné qu’elle est proportionnelle à l’inverse de la matrice de covariance [Cu] du champ
de déplacement mesuré (voir partie 2.2.2). Ainsi, un poids plus important est donné aux degrés de
liberté de plus faible incertitude de mesure dans cette procédure d’identification. Les corrélations
spatiales entre les degrés de liberté sont également prises en compte grâce à cette pondération.
Elles sont la conséquence de l’utilisation de fonctions de forme de type éléments finis dans la for-
mulation globale de la corrélation d’images. Nddl et Nt sont respectivement le nombre de degrés
de liberté du maillage et le nombre de pas de temps introduits pour normer {δu}t .
Il est alors intéressant de remarquer que χu est sans dimension et que plus sa valeur est proche
de 1 plus l’écart entre la modélisation et l’expérience en termes de champs de déplacement est
proche de l’incertitude de mesure. Dans la pratique, la modélisation n’étant pas parfaite, l’écart
entre les champs mesuré et simulé ne correspond pas uniquement à l’incertitude de mesure. χu ne
pourra donc pas atteindre de valeurs inférieures à 1 mais uniquement s’en rapprocher au maximum
lorsque p est optimisé.
Le jeu de paramètres p est alors identifié itérativement un utilisant un algorithme de Levenberg-
Marquardt [Levenberg, 1944; Marquardt, 1963], où à chaque itération n l’incrément des para-
mètres {δp(n)} est déterminé par la relation
([H
(n−1)
u ]+λ(n−1)[I]){δp(n)}= [N (n−1)u ] (4.4)
avec
[N
(n−1)
u ] =∑
t
[S
(n−1)
u ]
T
t [M ]{δu}t (4.5)
et
[H
(n−1)
u ] =∑
t
[S
(n−1)
u ]
T
t [M ] [S
(n−1)
u ]t (4.6)
Notons qu’un problème voisin a été traité dans le chapitre précédent (voir partie 3.4.2) pour une
métrique [M ] = [I]. La matrice de sensibilité [S(n−1)u ]t est calculée au pas de temps t à partir de
l’estimation à l’itération précédente du jeu de paramètres, telle que
[S
(n−1)
u ]t =
[
δu
(n−1)
c
δp
]
t
(4.7)
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[I] est la matrice identité et λ(n−1) un scalaire introduit de manière à pallier une éventuelle singu-
larité de la matrice [H(n−1)u ]. Sa valeur est choisie par rapport au spectre de l’estimation courante
du Hessien. Tant que l’algorithme n’a pas atteint un critère de convergence portant sur la norme
de l’incrément des paramètres, le jeu de paramètres est mis à jour pour l’itération suivante
{p(n)}= {p(n−1)}+{δp(n)} (4.8)
Notons que si une pondération spatiale est introduite grâce à la matrice [M ], le même poids est
donné à tous les pas de temps considérés. D’une manière similaire, une pénalisation pourrait être
introduite pour les premiers pas de temps auxquels le niveau de déformation est comparable à l’in-
certitude de mesure. Cependant, du fait qu’un nombre suffisant de pas de temps ait été considéré,
nous avons estimé que cette pondération temporelle n’était pas nécessaire. Par exemple, sur les 27
pas de temps (ou images) décrivant le chargement jusqu’à un allongement de 5 % de l’éprouvette
A70, seuls 3 pas de temps correspondent à une déformation mesurée moyenne inférieure ou de
l’ordre de l’incertitude de mesure.
4.2.2 Paramètres d’écrouissage isotrope
4.2.2.1 Identifiabilité
Nous souhaitons utiliser cette méthode de recalage du modèle par éléments finis pour l’iden-
tification des paramètres d’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud. Une analyse de
l’identifiabilité de ces paramètres est proposée au préalable. L’identifiabilité des paramètres sup-
pose que l’équation (4.4) soit inversible et qu’elle implique une variation {δp} non nulle pour
différents jeux initiaux de paramètres considérés. Pour cela, il est nécessaire que les champs de
déplacement simulés soient sensibles à une perturbation des paramètres à identifier.
Pour le cas de la microstructure A70, la Figure 4.2 montre la sensibilité en valeur absolue
du champ de déplacement simulé δuc correspondant à une perturbation de 20 % de chacun des
paramètres de l’écrouissage isotrope. Chaque paramètre est perturbé par rapport à sa valeur de
référence identifiée par homogénéisation dans le chapitre précédent (voir partie 3.4.2), les autres
paramètres restant fixés. Ce champ est représenté pour le dernier pas de temps du calcul corres-
pondant à une déformation macroscopique d’environ 5 %. Pour rappel, l’incertitude de mesure est
de 4.3 nm pour cette microstructure.
Plusieurs constats peuvent être faits. Tout d’abord, en comparant la localisation du champ de
sensibilité dans la microstructure (tracée en blanc sur les champs), on remarque que la réponse
du modèle suite à une perturbation de b ou de q est identique, mais diffère en revanche de celle
correspondant à une perturbation de r0. Ce résultat observé au dernier pas de temps se retrouve
tout au long du chargement, au regard de l’évolution au cours du temps de l’écart-type de δuc
(Figure 4.3). Cela signifie que les paramètres b et q ne peuvent pas être identifiés de manière
distincte à partir de la réponse du modèle en déplacement. Ce résultat s’explique par la même
analyse que celle faite au chapitre précédent pour la réponse en effort à l’échelle macroscopique
par homogénéisation. En conséquence, nous choisirons d’identifier r0 et le produit qb en fixant la
valeur de q à celle identifiée par homogénéisation.
Nous pouvons remarquer que la sensibilité des champs de déplacement varie fortement d’un
grain à l’autre de la microstructure. Cela suggère qu’une microstructure donnée peut être plus ou
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FIGURE 4.2 – Valeur absolue de la sensibilité du champ de déplacement calculé |δuc| exprimé
en nanomètres, pour une déformation moyenne d’environ 4 % et pour la microstructure A70, par
rapport à une perturbation de 20 % de chacun des paramètres r0, b et q de la loi de Méric et
Cailletaud, représentée suivant les directions longitudinale y et transverse x. Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres
moins favorable à l’identification des paramètres en fonction des orientations cristallographiques
et de la morphologie de ses grains. De plus, la sensibilité est globalement faible dans les grains
des bords du domaine étudié. Ceci est la conséquence des conditions aux limites de Dirichlet qui
contraignent fortement la cinématique près des bords. Cependant, il faut un nombre suffisant de
grains pour que δuc puisse se développer à l’intérieur du domaine. Or on impose ici δuc = 0 sur les
bords et, à l’exception du cas B10, les microstructures étudiées dans ce travail ne disposent pas de
beaucoup de grains dans le domaine. Aucune des cinq microstructures n’a semblé être défavorable
ou plus favorable qu’une autre à l’identification des paramètres d’écrouissage isotrope.
Par ailleurs, la Figure 4.3 montre que la sensibilité du champ de déplacement au paramètre
r0 est plus importante que la sensibilité aux paramètres b ou q en première partie du chargement,
c’est-à-dire pour une déformation moyenne inférieure à 2.8 %, et moins importante au delà. Ceci
semble traduire le fait que r0 fixe l’entrée en plasticité de chaque système ce qui influence da-
vantage les faibles niveaux de déformation, alors que b ou q fixe la pente de l’écrouissage ce qui
a une influence d’autant plus importante sur le comportement que la déformation est élevée. En
fonction du nombre d’images de la série utilisées dans le recalage (c’est-à-dire du niveau de défor-
mation atteint au dernier pas de temps), l’identification d’un paramètre peut donc être privilégiée
par rapport à un autre, et les valeurs des paramètres identifiés peuvent varier notablement [Mathieu
et al., 2014]. Dans le cas présent, nous n’étudierons pas cette influence, et toute identification sera
réalisée en considérant l’ensemble des images jusqu’à 5 % d’allongement macroscopique avec un
même poids dans l’identification.
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FIGURE 4.3 – Evolution de l’écart quadratique moyen du champ δuc correspondant à une pertur-
bation de 20 % de chacun des paramètres r0, b et q en fonction de la déformation moyenne
Il est ensuite intéressant de noter que l’amplitude des champs de sensibilité apparaît plusieurs
fois supérieure à l’incertitude de mesure de 4.3 nm pour cette microstructure. Ceci semble indiquer
que les paramètres peuvent être identifiés avec la méthode de recalage avec une précision d’au
moins 20 % (pour chaque paramètre lorsque les autres sont fixés). En revanche, la Figure 4.3
montre pour chaque paramètre que l’écart quadratique moyen des champs δuc n’est supérieur à
l’incertitude de mesure que pour les trois derniers pas de temps. L’identification de ces paramètres
apparaît alors délicate. Seule une partie des champs de déplacement peuvent y contribuer, là où la
sensibilité est supérieure à l’incertitude de mesure (Figure 4.2). De plus, le nombre de nœuds où
cette condition est vérifiée diminue avec le niveau de la déformation moyenne.
Pour aller plus loin par rapport cette analyse, il est possible de quantifier a priori l’incertitude
de chaque paramètre identifié connaissant l’incertitude de mesure [Gras et al., 2014]. Pour cela,
nous supposons que la convergence de l’algorithme est atteinte pour l’identification du jeu de
paramètres p. D’après l’équation (4.4), la variation {δp} des paramètres à convergence due à une
variation {δut} entre les champs de déplacement mesuré et simulé à tous les pas de temps est
donnée par
{δp}= [Hu]−1(∑
t
[Su]
T
t [M ] [δu]t) (4.9)
La régularisation du Hessien n’est pas considérée ici (λ= 0). Nous supposons que cet écart entre
la simulation et l’expérience est uniquement lié à l’incertitude de mesure {δum} correspondant
à un bruit blanc gaussien sur les images de variance η2f , identique pour tous les pas de temps.
Notons qu’avec cette hypothèse, toutes les perturbations des images qui peuvent survenir au cours
de la déformation sont négligées. Nous avions par exemple montré au chapitre 2 que l’incertitude
de mesure augmentait au cours du temps (Figure 2.7) mais tout en restant faible devant les dé-
placements mesurés. Rappelons que sous ces hypothèses la matrice de covariance du champ de
déplacement mesuré est donnée par
[Cu]t = 〈{δum}t ⊗{δum}t〉= 2η2f [M ]−1 (4.10)
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On peut alors exprimer la matrice de covariance [Cp] = 〈{δp}⊗{δp}〉 des paramètres identifiés
en fonction de la variance du bruit d’acquisition des images par la relation
[Cp] = 2η2f [Hu]
−1(∑
t
[P ]t [M ]
−1[P ]Tt )[Hu]
−1 (4.11)
avec
[P ]t = [Su]
T
t [M ] (4.12)
Cette matrice prend en compte les couplages possibles entre les paramètres identifiés simul-
tanément. Elle est évaluée pour les paramètres de l’écrouissage isotrope, à partir de leur valeur
de référence (identifiée par homogénéisation) et dans le cadre de l’éprouvette A70. Les champs de
sensibilité sont calculés pour une perturbation de 2 % des paramètres. Ces derniers sont rangés
dans le vecteur {p} dans l’ordre suivant :
{p}= {r0 (MPa) b q (MPa)}T (4.13)
On détermine ainsi la matrice de covariance de ces paramètres :
[Cp] =
 0.0018 −0.0001 0.032−0.0001 0.0002 −0.040
0.032 −0.040 8.4
 (4.14)
Sa diagonale donne la variance η2p de chacun des paramètres en supposant que leur identification
est indépendante des autres paramètres. L’écart-type correspondant est indiqué dans le Tableau 4.1.
r0 (MPa) b q (MPa)
Valeur de référence 50 1.2 163
Incertitude ηp 0.043 0.014 2.9
TABLEAU 4.1 – Ecart-type de l’incertitude de chaque paramètre d’écrouissage isotrope due à
l’incertitude de mesure pour la microstructure A70
On constate que l’incertitude autour de chaque paramètre obtenue avec cette méthode de reca-
lage est faible, tout particulièrement pour les paramètres r0 et b. Pour ces paramètres, la méthode
de recalage proposée est donc peu sensible au bruit d’acquisition des images MEB et conduit
en conséquence à une bonne précision sur les valeurs des paramètres identifiés. Notons que des
différences peuvent être observées sur ces niveaux d’incertitude si chaque paramètre est identifié
individuellement en conservant les autres fixés, ce qui a été par exemple montré le travail de Gras
et al. [2014]. Dans ce cas de figure, cela revient à négliger les corrélations entre paramètres. Or,
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dans notre cas, les termes non diagonaux de la matrice [Cp] ne sont clairement pas nuls, ce qui
traduit un couplage entre les paramètres. Pour s’en rendre compte, il convient d’analyser le ma-
trice de corrélation des paramètres [R] [Mathieu et al., 2014], qui correspond à une normalisation
de la matrice [Cp] telle que
Ri j =
Cpi j√
CpiiCp j j
(4.15)
|Ri j| vaut 1 si les paramètres i et j sont corrélés et 0 s’ils sont décorrélés. Le sens de la corrélation
est indiqué par le signe de Ri j : ils sont anticorrélés si Ri j est négatif. La matrice [R] obtenue est
la suivante :
[R] =
 1 −0.24 0.26−0.24 1 −0.998
0.26 −0.998 1
 (4.16)
On observe alors un fort couplage entre les paramètres b et q, ce qui est cohérent avec les résultats
obtenus précédemment en étudiant les champs de sensibilité (Figures 4.2 et 4.3). Plus précisément,
ces deux paramètres sont anticorrélés. Etant donné que d(qb)/(qb)= dq/q+db/b, si dq/q et db/b
sont opposés, c’est-à-dire que dq/q =−db/b et donc que leur corrélation croisée normalisée vaut
−1, alors d(qb) est nul. Ces paramètres ne peuvent pas être identifiés séparément avec la méthode
de recalage proposée. Ce résultat renforce notre choix d’identifier le produit qb. On remarque
également un couplage entre r0 et b et entre r0 et q, mais de faible intensité. Le paramètre r0 est
légèrement moins corrélé à b qu’à q. C’est pourquoi nous choisirons d’identifier r0 et le produit
qb en conservant le paramètre q fixé.
4.2.2.2 Etude sur un cas-test
Avant de mettre en application la méthode d’identification proposée à partir des mesures réali-
sées sur les microstructures expérimentales, nous proposons de l’étudier sur un cas-test numérique.
Celui-ci a été introduit dans [Guery et al., 2013]. Ce cas-test considère un nombre réduit de de-
grés de liberté, grâce au maillage simplifié présenté en Figure 4.4. Le champ de référence pour
le recalage est le résultat d’un calcul par éléments finis avec la loi de Méric et Cailletaud et un
jeu initial de paramètres servant de référence. Pour que ce cas-test soit représentatif du cas réel,
les conditions aux limites de ce calcul sont les déplacements mesurés par corrélation d’images
(non régularisée) sur les bords du maillage simplifié à partir de la série d’images de l’essai sur
la microstructure E1000+. Le calcul par éléments finis est réalisé avec le même maillage, extrudé
sur un élément de profondeur pour une modélisation quasi 2D. Le volume est découpé en quatre
sous-volumes égaux (en prenant les deux plans médians des axes x et y comme plans de coupe).
A chaque sous-volume est associée une orientation cristallographique tirée aléatoirement suivant
la méthode présentée en Annexe B. La microstructure test étudiée est donc constituée de quatre
grains. Le calcul est conduit jusqu’à une déformation macroscopique de 3%. La comparaison
entre le calcul par élément finis avec la valeur courante des paramètres et le calcul de référence est
réalisée sur les 9 nœuds intérieurs et sur 6 pas de temps (correspondant à 6 images).
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FIGURE 4.4 – Maillage utilisé pour le cas-test
Le test vise à identifier la valeur de référence d’un paramètre initialement fixé à une valeur
quelconque. En initialisant par exemple la limite d’écoulement r0 à 62.00 MPa, l’algorithme
converge en 6 itérations sur la valeur de référence fixée à 66.62 MPa avec une erreur absolue de
10−4 MPa. Les autres paramètres sont maintenus à leur valeur de référence au cours de l’identifica-
tion. La Figure 4.5a présente l’évolution de la fonctionnelle χu pour les valeurs de r0 déterminées
à chaque itération. La convergence est rapide, dès la deuxième itération l’écart absolu par rapport
à la valeur de référence est de 2.10−3 MPa. Sur la Figure 4.5b, l’écart-type de la différence δu des
champs de déplacement calculé et de référence, évalué pour chaque pas de temps, est présenté pour
chaque itération. Il est intéressant de noter que l’écart-type est inférieur à 30 pm (ou 10−4 pixel)
dès la deuxième itération, pour une amplitude des déplacements d’environ 12 µm (ou 45 pixels)
au dernier pas de temps. A partir de la quatrième itération, l’écart entre le champ calculé et le
champ de référence devient nul pour certains pas de temps. Ce résultat est rendu possible du fait
que le champ de référence soit issu d’un calcul par éléments finis avec le jeu de paramètres de ré-
férence, dépourvu de bruit de mesure. Un tel champ de référence, conjointement au faible nombre
de nœuds intérieurs, a également pour conséquence la faible valeur initiale de la fonctionnelle χu,
d’environ 0.4.
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FIGURE 4.5 – Evolution de la fonctionnelle χu en fonction de la valeur à chaque itération i de
r0 (a), et écart-type de la différence des déplacements calculés et de référence en fonction de
la déformation macroscopique et pour chaque itération (b). L’échelle est semi-logarithmique, les
valeurs nulles de l’écart-type ne sont pas représentées sur cette figure
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Un bruit de mesure est maintenant ajouté sur les champs de déplacement de référence. Pour
cela, à partir d’une image MEB du mouchetis de la microstructure E1000+, notée f , on fabrique une
image « déformée » g en ajoutant à f un bruit blanc gaussien d’écart-type
√
2η f , qui correspond à
l’écart-type en niveaux de gris de la différence entre deux images MEB. Cela revient à attribuer le
bruit de la différence, de variance 2η2f , à g uniquement et à considérer f sans bruit [Besnard et al.,
2006]. Pour un pas de temps donné, le champ de déplacement mesuré par corrélation d’images
entre f et g avec le maillage du cas-test, est ajouté au champ de déplacement de référence. Le
bruit d’imagerie MEB en termes d’incertitude de déplacement ainsi caractérisé a un écart-type de
0.02 pixel (soit 5 nm). L’opération est alors réitérée pour chaque pas de temps. Un champ de dépla-
cement de référence est ainsi obtenu avec un bruit représentatif de celui induit par l’environnement
MEB.
La variance sur le paramètre r0 correspondant à l’incertitude de mesure ainsi introduite est
déterminée à partir de l’équation (4.11) mais en considérant ici un seul paramètre. L’écart-type ηr0
sur le paramètre r0 vaut 0.12 MPa. On notera que cette valeur est trois fois plus grande que celle
déterminée pour la microstructure A70 (Tableau 4.1) mais pour des conditions différentes (gran-
dissement, maillage, régularisation de la corrélation d’images, nombre de paramètres identifiés).
L’algorithme de recalage est de nouveau exécuté avec la valeur initiale de r0 fixée à 62.00 MPa,
mais avec cette fois-ci en référence le champ bruité. Les résultats de l’identification sont présentés
en Figure 4.6 et Figure 4.7. Dès la première itération la fonctionnelle et l’écart-type de la diffé-
rence des déplacements évoluent peu. r0 se rapproche progressivement de sa valeur de référence
au cours des itérations suivantes. L’amplitude de l’écart-type de la différence des déplacements est
comparable aux incertitudes sur les déplacements de référence (5 nm), qui correspond au minimum
d’écart entre calcul et expérience qu’il est possible d’atteindre. Sur 10 itérations, la valeur du para-
mètre r0 évolue autour d’une valeur moyenne de 66.50 MPa avec un écart-type de 9 × 10−2 MPa,
comparable à l’incertitude σr0 déterminée a priori.
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FIGURE 4.6 – Evolution de la fonctionnelle χu (a) et du paramètre r0 (b) au cours des itérations
de l’identification
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FIGURE 4.7 – Ecart-type de la différence des déplacements calculés et de référence en fonction
de la déformation macroscopique et pour chaque itération
Ce cas-test nous a ainsi permis de valider le fonctionnement de la méthode d’identification pro-
posée dans ce travail. L’algorithme de résolution employé apparaît particulièrement performant,
même lorsqu’un bruit de mesure est ajouté au champ de référence, et laisse présager la possibilité
d’identifier les paramètres de manière robuste dans le cas réel. Notons que dans ce cas-test, un
seul paramètre a été identifié. L’identification de plusieurs paramètres simultanément peut rendre
le problème plus difficile à résoudre. Cette méthode est maintenant utilisée pour identifier les
paramètres à partir des mesures de déplacement réalisées sur les microstructures expérimentales.
4.2.2.3 Résultats à partir des champs expérimentaux
Etant donnée leur identifiabilité, le paramètre r0 et le produit qb sont maintenant identifiés
(simultanément) avec la méthode de recalage présentée précédemment. Le paramètre q est fixé à
sa valeur identifiée par homogénéisation, et les autres paramètres de la loi de Méric et Cailletaud
à leur valeur de référence. L’identification est présentée pour le cas de la microstructure A70.
La Figure 4.8 montre l’évolution de la fonction coût χu et des paramètres r0 et b au cours des
itérations de l’algorithme de recalage. Le jeu de départ de ces deux paramètres correspond aux
valeurs identifiées par homogénéisation. L’algorithme converge en 38 itérations pour un critère
d’arrêt portant sur l’amplitude de l’incrément des paramètres. On observe une diminution non
négligeable de la fonction coût qui passe de 21.8 à 18.3. L’écart entre les champs de déplacement
reste néanmoins conséquent par rapport à l’incertitude de mesure (χu = 1) ce qui est dû en grande
partie aux choix de modélisation (erreurs de modèle) et aux autres paramètres de loi qui n’ont pas
été optimisés.
Les paramètres identifiés se sont fortement écartés de leur valeur de départ identifiée par ho-
mogénéisation, avec une variation de 83 % pour r0 et de 460 % pour b. Au delà de leur variation,
c’est la valeur identifiée de ces paramètres qui peut surprendre. La limite d’écoulement r0 atteint
une valeur très basse de 8.3 MPa, ce qui signifie que les systèmes de glissement s’activent très
tôt au cours du chargement. De même, la valeur importante de 6.7 identifiée pour b indique une
grande amplitude d’écrouissage sur les systèmes activés.
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En termes de déplacement, la Figure 4.9 montre pour le dernier pas de temps l’écart en valeur
absolue entre les champs de déplacement mesuré et simulé à l’itération 0 et à la dernière itération
de l’algorithme. Globalement, la variation à ce pas de temps est relativement faible (l’écart-type de
la différence passe de 252 nm à 248 nm). En regardant plus en détail, on observe une amélioration
dans tous les grains de la microstructure (tracée en blanc sur les champs) dans la direction de
traction y, mais une dégradation localement autour d’un joint de grains dans la direction transverse.
Quantitativement, l’écart-type moyen sur les deux directions progresse de l’ordre de l’amplitude
de l’incertitude de mesure (soit environ 4 nm) à ce pas de temps, contre en moyenne sur l’ensemble
des pas de temps 3.5 fois l’amplitude.
é
(a)
é
(b)
FIGURE 4.8 – Evolution de la foncton coût χu (a) et de la valeur des paramètres identifiés (b) au
cours des itérations de l’algorithme. L’axe des ordonnées associé à chaque paramètre est indiqué
par une flèche
En termes de déformation, les Figures 4.10 et 4.11 comparent également pour le dernier pas de
temps les champs de déformation, respectivement dans les directions de traction et transverse, ob-
tenus à l’itération 0, à la dernière itération et mesurés. Comme pour les champs de déplacement, la
variation sur ces champs est relativement faible. On observe essentiellement une réduction des ef-
fets de bords, mais aussi une diminution de l’amplitude de localisations absentes du champ expéri-
mental. Certaines localisations observées expérimentalement ne sont toujours pas prédites malgré
l’optimisation des paramètres d’écrouissage isotrope, bien que globalement la concordance des
champs soit meilleure. Ces écarts persistants peuvent être dus à la modélisation adoptée, notam-
ment l’hypothèse de contraintes planes, ou encore à la loi de comportement utilisée. Bien que des
résultats macroscopiques très proches aient été prédits avec la loi DD-CFC après identification par
homogénéisation (présentés au chapitre précédent en partie 3.4.4), il serait intéressant de confron-
ter de nouveau les deux lois de comportement après identification des paramètres d’écouissage de
cette seconde loi par rapport aux champs de déplacement.
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Avant l’identification A convergence
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FIGURE 4.9 – Ecart en valeur absolue entre les champs de déplacement mesuré et simulé avant
l’identification et à convergence, suivant les directions longitudinale y et transverse x et pour une
déformation macroscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
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FIGURE 4.10 – Champ de déformation selon la direction de traction obtenu par la simulation
avant (a) et après (b) l’identification, et obtenu expérimentalement (c) pour une déformation ma-
croscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
En termes de comportement effectif, nous comparons en Figure 4.12 la courbe contrainte-
déformation obtenue par homogénéisation avec le modèle de Berveiller et Zaoui (présenté au
chapitre précédent en partie 3.4.2) avec le jeu de paramètres à l’itération 0 et à convergence de
l’algorithme. La courbe obtenue à l’itération 0 est très proche de la courbe macroscopique expéri-
mentale corrigée étant donné que le jeu initial de paramètres a été identifié par homogénéisation
sur cette même courbe expérimentale (mais sur la gamme de déformation 0-20 %). En revanche,
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FIGURE 4.11 – Champ de déformation selon la direction transverse obtenu par la simulation avant
(a) et après (b) l’identification, et obtenu expérimentalement (c) pour une déformation macrosco-
pique d’environ 5 %. Les axes spatiaux sont exprimés en micromètres
la courbe obtenue avec le jeu de paramètres à convergence s’est fortement écartée de la courbe
expérimentale. Ceci est la conséquence de la diminution de la limite d’écoulement r0 et de la forte
augmentation de b donc du produit qb.
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FIGURE 4.12 – Comparaison entre la courbe contrainte-déformation expérimentale et celle obte-
nue par homogénéisation avec le jeu de paramètres initial et avec celui à convergence de l’identi-
fication des paramètres r0 et b
La méthode de recalage proposée a permis d’optimiser les paramètres d’écrouissage isotrope
de la loi de comportement et offre une meilleure correspondance entre les champs cinématiques
mesuré et simulé. Elle conduit en contre-partie à une dégradation de la réponse macroscopique
simulée.
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Rappelons que l’un des enjeux de ce travail est d’obtenir une loi de plasticité cristalline iden-
tifiée à l’échelle de la microstructure afin de permettre l’étude des mécanismes de dégradation
intervenant à cette échelle. A ce titre, la méthode de recalage proposée répond aux objectifs fixés
en optimisant le réponse microstructurale prédite par le calcul par éléments finis. Cependant, le
gain relativement faible sur la réponse locale par rapport à la forte dégradation de la réponse
macroscopique nous a poussé à étudier des solutions alternatives. Dans un premier temps, il est
proposé d’identifier avec la même méthode de recalage une combinaison des coefficients de la
matrice d’interaction entre systèmes de glissement qui n’influence pas le comportement macro-
scopique. Cette étude s’inspire en partie des travaux proposés par Hoc et al. [2003] qui avaient
démontré qu’une optimisation des paramètres de la loi cristalline à partir de la réponse locale des
grains était possible, à comportement effectif constant. Néanmoins le calcul en champ complet
dont nous avons montré l’intérêt précédemment n’a pas été utilisé dans ces travaux. D’autre part,
différentes lois y ont été comparées sans permettre l’optimisation de mécanismes locaux, comme
par exemple l’interaction entre systèmes. Dans un deuxième temps, une seconde méthode de re-
calage basée à la fois sur les champs de déplacement et sur le comportement macroscopique sera
utilisée. Ces différentes études font l’objet des parties suivantes.
4.2.3 Coefficients de la matrice d’interaction entre systèmes de glissement
Actuellement les coefficients de la matrice d’interaction entre les systèmes de glissement
sont encore mal connus et peu étudiés à part via des calculs de dynamique des dislocations dis-
crètes [Devincre et al., 2006]. Il est assez difficile de les identifier aussi bien expérimentalement
que numériquement, et les valeurs de ces coefficients trouvées dans la littérature présentent une
forte variabilité (voir Tableau 1.3). Etant donné qu’ils rendent compte de phénomènes physiques
intervenant à l’échelle des systèmes de glissement et qu’il ne semble pas cohérent de les identifier
via la seule connaissance du comportement effectif, il était intéressant dans ce travail de chercher
à les identifier grâce à la méthode de recalage proposée basée sur les champs microstructuraux. De
plus, nous verrons qu’une combinaison particulière de ces paramètres peut permettre de garantir
l’invariance du comportement effectif, ce qui est particulièrement intéressant au vu des résultats
précédents.
4.2.3.1 Identifiabilité
Comme pour les paramètres r0, b et q précédemment, la Figure 4.13 montre la sensibilité du
champ de déplacement simulé δuc en valeur absolue correspondant à une perturbation de 20 % de
chacun des coefficients de la matrice d’interaction. Chaque coefficient est perturbée par rapport à
sa valeur de référence [Guilhem, 2011] (voir Tableau 1.3), les autres paramètres de la loi de Méric
et Cailletaud restent fixés à leur valeur de référence.
134
Identification par approche inverse
h1 h2 h3
y
 
 
50 100 150
50
100
150 5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150 5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150 5
10
15
20
x
 
 
50 100 150
50
100
150
5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150
5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150
5
10
15
20
h4 h5 h6
y
 
 
50 100 150
50
100
150 5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150 5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150 5
10
15
20
x
 
 
50 100 150
50
100
150
5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150
5
10
15
20
 
 
50 100 150
50
100
150
5
10
15
20
FIGURE 4.13 – Valeur absolue de la sensibilité du champ de déplacement calculé |δuc| exprimé
en nanomètres, pour une déformation moyenne d’environ 4 % et pour la microstructure A70, par
rapport à une perturbation de 20 % de chacun des coefficients de la matrice d’interaction, repré-
sentée suivant les directions longitudinale y et transverse x. Les axes spatiaux sont exprimés en
micromètres
Le coefficient h5, décrivant les jonctions glissiles entre systèmes, est celui qui induit la plus
forte sensibilité du champ de déplacement simulé au dernier pas de temps. Ce sont ensuite les
coefficients h4 et h1, décrivant respectivement les interactions colinéaires et l’auto-écrouissage,
qui entraînent un champ de sensibilité relativement important et de forme distincte. Les coeffi-
cients h2, h3 et h6 impliquent en revanche une sensibilité plus faible et de forme très proche. Cette
tendance est globalement vraie tout au long du chargement. La Figure 4.14 indique la progressi-
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vité des évolutions des champs de sensibilité au cours du temps. Notons qu’en deuxième partie
du chargement, pour une déformation moyenne supérieure à 2.2 %, la réponse à une perturbation
de h5 devient prépondérante. Pour les faibles niveaux de déformation, le coefficient h4 a la plus
forte influence sur le champ de déplacement simulé. Par ailleurs, l’écart quadratique moyen du
champ δuc est généralement inférieur ou du même ordre que l’incertitude de mesure de 4.3 nm.
Ce résultat indique que l’identification des coefficients sera difficile. Seuls les nœuds ayant les
plus grandes valeurs du champ δuc auront une influence sur l’identification.
é
FIGURE 4.14 – Evolution de l’écart quadratique moyen du champ δuc correspondant à une pertur-
bation de 20 % de chacun des coefficients de la matrice d’interaction en fonction de la déformation
moyenne
De la même manière que pour les paramètres d’écrouissage isotrope, une analyse de propa-
gation de l’incertitude de mesure sur les paramètres à identifier est réalisée pour l’ensemble des
coefficients de la matrice d’interaction. Les champs de sensibilité sont calculés pour une perturba-
tion de 2 % des coefficients. On considère le vecteur {p} tel que
{p}= {h1 h2 h3 h4 h5 h6}T (4.17)
La matrice de covariance obtenue est alors la suivante :
[Cp] = 10−3

0.0058 −0.0002 −0.0037 0.013 −0.0005 0.0037
−0.0002 0.012 0.0079 0.0091 0.0004 −0.0039
−0.0037 0.0079 0.014 0.015 0.0003 −0.0064
0.013 0.0091 0.015 0.35 −0.010 0.014
−0.0005 0.0004 0.0003 −0.010 0.0037 0.0016
0.0037 −0.0039 −0.0064 0.014 0.0016 0.020

(4.18)
La diagonale de cette matrice donne la variance η2p de chaque coefficient en supposant que son
identification est indépendante des autres coefficients. Le Tableau 4.2 donne l’écart-type ηp cor-
respondant. L’incertitude sur ces paramètres induite par l’incertitude de mesure est très faible, ce
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qui montre que la méthode de recalage utilisée rend bien posé le problème d’identification des
coefficients de la matrice d’interaction et qu’une bonne précision sur les valeurs identifiées semble
pouvoir être obtenue.
h1 h2 h3 h4 h5 h6
Valeur de référence 1 1 0.6 12.3 1.6 1.3
Incertitude ηp 0.0024 0.0034 0.0037 0.019 0.0019 0.0044
TABLEAU 4.2 – Ecart-type de l’incertitude de chaque coefficient de la matrice d’interaction due à
l’incertitude de mesure pour la microstructure A70
Le couplage entre les coefficients est analysé en considérant la matrice de corrélation [R] (dé-
finie par l’équation (4.15)). La Figure 4.15a représente la matrice obtenue et la Figure 4.15b donne
sa valeur absolue pour faciliter la lecture de la corrélation entre les coefficients. Plusieurs obser-
vations peuvent être faites. On remarque tout d’abord que le coefficient d’auto-écrouissage (h1) et
celui des interactions coplanaires (h2) sont décorrélés. De même, le coefficient h5 est pratiquement
décorrélé de h1, h2 ou encore h3. A l’inverse, h2 et h3 sont fortement corrélés. Il est difficile de
relier ces observations à la nature des interactions entre les systèmes de glissement décrites par
ces coefficients. En revanche, elles nous donnent une information précieuse sur l’identifiabilité
des coefficients. Nous privilégierons ainsi les coefficients h1, h2, h4 et h5 car ils présentent la plus
forte sensibilité du champ de déplacement (Figure 4.13) tout en étant suffisamment décorrélés.
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FIGURE 4.15 – Matrice de corrélation [R] des coefficients hi (a) et sa valeur absolue (b). Les axes
correspondent à l’indice i
La Figure 4.16 montre la sensibilité de l’effort calculé par homogénéisation avec le modèle
de Berveiller et Zaoui par rapport à une perturbation de 20 % de chacun de ces coefficients. On
constate tout d’abord que la réponse macroscopique est différente pour chaque coefficient. h1 et h5
induisent la plus forte sensibilité, ce qui était également observé à l’échelle de la microstructure,
mais avec cette fois-ci une légère prédominance de h1. Une sensibilité nettement moins impor-
tante est obtenue par rapport aux autres coefficients, tout particulièrement pour h4 qui impliquait
pourtant une forte sensibilité sur le champ de déplacement.
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é
FIGURE 4.16 – Sensibilité de l’effort calculé par homogénéisation par rapport à une perturbation
de 20 % de chacun des coefficients de la matrice d’interaction
4.2.3.2 Résultats à partir des champs expérimentaux
La méthode de recalage mise en place en considérant uniquement un écart en déplacement
ne permet pas d’obtenir une réponse macroscopique réaliste (Figure 4.12). D’autre part, les co-
efficients de la matrice d’interaction ont une influence sur l’effort obtenu par homogénéisation
(Figure 4.16), nous avons alors cherché à identifier une combinaison de ces coefficients n’indui-
sant pas de modification du comportement macroscopique. Pour cela, considérons le Hessien [HF ]
de l’algorithme de résolution du problème d’identification par homogénéisation des coefficients
(défini par l’équation (3.24)). Les vecteurs propres associés aux deux plus faibles valeurs propres
de [HF ] indiquent les deux directions de recherche des paramètres ayant la plus faible influence
sur l’effort calculé par homogénéisation. Cela permet d’obtenir dans l’espace des paramètres les
deux premières relations entre les coefficients de la matrice d’interaction du système (4.19). Le
coefficient h1 intervenant directement dans la pente à l’origine de l’écrouissage isotrope, nous
choisissons de le fixer à sa valeur de référence, soit δh1 = 0. Le système d’équations garantissant
l’invariance du comportement effectif s’écrit alors :

0.02δh2+0.37δh3−0.89δh4−0.01δh5+0.27δh6 = 0
0.22δh2+0.81δh3+0.38δh4−0.38δh5+0.06δh6 = 0
δh1 = 0
(4.19)
Ainsi, l’identification des coefficients de la matrice d’interaction est réalisée en minimisant la
fonction coût en déplacement avec l’algorithme présenté précédemment (équation (4.4)) par rap-
port aux coefficients h2, h4 et h5 et en contraignant le problème avec le système d’équation (4.19).
Les variables h2, h4 et h5 ont été préférées à h3 et h6 car elles induisent une plus grande sensi-
bilité sur les champs de déplacement simulés. Les résultats de l’identification sont présentés en
Figure 4.17. La convergence est atteinte en quelques itérations de l’algorithme et elle conduit à
une diminution de la fonction coût χu de 0.22, ce qui est relativement faible. La Figure 4.17b
montre l’évolution correspondante des paramètres au cours des itérations. Les paramètres ont pra-
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tiquement atteint leur valeur à convergence en moins de dix itérations, seuls quelques ajustements
mineurs ont impliqué les itérations suivantes.
é
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FIGURE 4.17 – Evolution au cours des itérations de l’identification de la foncton coût χu (a) et de
la valeur des paramètres identifiés (b)
Le Tableau 4.3 donne la valeur de l’ensemble des coefficients de la matrice d’interaction à
convergence. Par rapport à l’état de référence, plusieurs constats peuvent être faits sur le poids
relatif entre ces coefficients ainsi identifiés. On observe tout d’abord une légère augmentation de
h4 décrivant les interactions colinéaires qui reste le terme prédominant. La part des interactions
coplanaires (h2) augmente et se démarque alors de l’auto-écrouissage (h1). En contre partie, la
légère prédominance des jonctions glissiles est effacée avec une diminution de h5 qui devient in-
férieur à h1, h2 et h6. On observe également une forte augmentation de h6 rendant compte des
verrous de Lomer et une forte diminution de h3 modélisant les jonctions de Hirth. S’il est difficile
de valider ces résultats étant donné le faible nombre de travaux portant sur l’étude de ces coeffi-
cients, ils nous offrent néanmoins de précieuses indications sur la part des différentes interactions
entre les systèmes de glissement pour permettre la description la plus réaliste possible des champs
cinématiques à l’échelle de la microstructure. Ils nous permettent également d’apporter un regard
critique sur les choix empiriques parfois adoptés pour déterminer ces coefficients.
h1 h2 h3 h4 h5 h6
Valeur initiale 1.00 1.00 0.60 12.3 1.60 1.30
Valeur identifiée 1.00 1.64 0.10 12.5 0.87 2.60
TABLEAU 4.3 – Valeur des coefficients de la matrice d’interaction de référence et identifiés pour
la microstructure A70
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Nous pouvons vérifier a posteriori que le comportement macroscopique n’est pas affecté
par l’identification à l’échelle microscopique des coefficients. La Figure 4.18 compare la courbe
contrainte-déformation obtenue par homogénéisation avant l’identification et à convergence et ne
montre pratiquement aucune évolution entre ces deux courbes. Le faible écart observé se justifie
par le fait que le système d’équations (4.19), utilisé pour garantir l’invariance du comportement
effectif, est une solution numérique approchée.
é
é
é
FIGURE 4.18 – Comparaison entre la courbe contrainte-déformation expérimentale et celle obte-
nue par homogénéisation avec le jeu de paramètres initial, et avec celui à convergence de l’identi-
fication des coefficients de la matrice d’interaction
Les coefficients de la matrice d’interaction entre systèmes de glissement ont ainsi été identifiés
par la minimisation de l’écart des champs de déplacement simulés par rapport à ceux mesurés,
tout en conservant le comportement homogène au plus proche du comportement macroscopique
expérimental. Pour aller plus loin, il serait intéressant d’étudier l’influence de la taille de grain sur
les valeurs identifiées en réalisant cette même identification avec les quatre autres microstructures.
La méthode d’identification proposée permet donc d’optimiser des paramètres influents sur la
réponse microstructurale à comportement effectif constant. Il est important de rester prudent sur
l’appréciation des résultats obtenus étant donné la faible diminution de la fonction coût χu. Les co-
efficients de la matrice d’interaction intervenant dans la loi de comportement ne permettent pas à
eux seuls d’expliquer l’écart entre le modèle et l’expérience à l’échelle microstructurale en termes
de champs de déplacement. Les autres paramètres de l’écrouissage isotrope (r0, b et q) utilisés ici
ont été fixés à leur valeur identifiée par homogénéisation. En effet, leur identification par la mé-
thode proposée ne permet pas de prédire un comportement homogène réaliste. Nous souhaitons
néanmoins pouvoir les identifier par rapport à la réponse à l’échelle de la microstructure, tout en
garantissant une réponse macroscopique réaliste. C’est pourquoi une seconde méthode d’identifi-
cation est proposée dans une dernière partie, basée à la fois sur les champs de déplacement et sur
le comportement macroscopique.
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4.3 Identification à partir de champs de déplacement et d’efforts
4.3.1 Méthode proposée
La seconde méthode d’identification propose la minimisation par rapport à un jeu de paramètre
p d’une fonction coût χT qui est le couplage de deux critères de moindres carrés, l’un portant sur
les champs de déplacement à l’échelle de la microstructure, noté χu et utilisé dans la partie pré-
cédente, et l’autre portant sur les efforts macroscopiques, noté χF et utilisé au chapitre précédent
pour l’identification par homogénéisation, telle que
χ2T (p) = (1−w)χ2u+wχ2F (4.20)
où w est un poids à choisir entre 0 et 1. Avec les expressions de χ2u et de χ2F , la fonction coût à
minimiser devient
χ2T (p) = (1−w)
1
2η2f NddlNt
∑
t
{δu}Tt [M ]{δu}t +w
1
η2FNt
{δF }T{δF } (4.21)
avec
{δF }= {Fm}−{Fc(p)} (4.22)
où {Fm} est le vecteur contenant l’effort appliqué expérimentalement à tous les pas de temps t
et {Fc} celui obtenu par homogénéisation avec le modèle Berveiller et Zaoui et avec la valeur
courante des paramètres. Rappelons que l’utilisation de ce modèle a été choisie pour pallier le fait
que le calcul sur la microstructure expérimentale permettant d’accéder au champ de déplacement
ne fait pas toujours intervenir un volume élémentaire représentatif et que l’approche 2D semble
sous-estimer la contrainte macroscopique (observation faite en partie 3.4.5). Comme précédem-
ment, {δu}t est le vecteur contenant l’écart entre les champs de déplacement mesuré et calculé à
tous les pas de temps et à tous les nœuds du maillage. Le nombre de degrés de liberté Nddl et le
nombre de pas de temps Nt permettent de normer {δu}t et {δF }. L’incertitude du capteur d’effort
expérimental ηF est utilisée ici pour adimensionner χF . Elle a été estimée à 1 N. Ceci explique
en particulier le fait que l’identification des coefficients de la matrice d’interaction (partie 4.2.3.1)
n’ait pas utilisé la mesure d’effort.
Le poids w est le paramètre de couplage de cette méthode de recalage, déjà introduite dans un
autre travail pour l’identification des paramètres de la loi Ramberg-Osgood [Mathieu et al., 2014].
Pour w = 0, l’identification est uniquement basée sur les champs de déplacement, il s’agit alors
de la méthode mise en place dans la partie précédente. Pour w= 1, l’identification est uniquement
basée sur les efforts et correspond à l’identification par homogénéisation utilisée dans le chapitre
précédent. Avec une valeur de w entre ces deux bornes, une pondération est ainsi réalisée entre
les deux approches d’identification. Etant donné que les deux critères χu et χF sont déjà chacun
pénalisés par l’incertitude de mesure, le choix naturel est de ne pas privilégier une information
par rapport à une autre (w = 0.5). Cependant, nous verrons que ce choix mène à une solution très
proche du cas w = 1 et nous analyserons par la suite l’influence de ce paramètre sur les valeurs
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des paramètres identifiés pour déterminer la valeur de w permettant de répondre au mieux aux
objectifs fixés dans ce travail.
La résolution du problème de minimisation de la fonction coût total χT est réalisée itérati-
vement par la méthode de Gauss-Newton. Celle-ci ne considère pas la régularisation du Hessien
introduite dans la méthode de Levenberg-Marquardt utilisée précédemment. Nous avons en effet
constaté qu’une telle régularisation n’était plus nécessaire si w > 0, car le couplage entre les deux
fonctionnelles permet de pallier une éventuelle singularité du Hessien [Hu]. A chaque itération n
de la méthode de résolution, l’incrément des paramètres {δp(n)} est déterminé par
((1−w)[H(n−1)u ]+w[H(n−1)F ]){δp(n)}= (1−w)[N (n−1)u ]+w[N (n−1)F ] (4.23)
avec les matrices Hessiennes telles que
[H
(n−1)
u ] =
1
2η2f NddlNt
∑
t
[S
(n−1)
u ]
T
t [M ] [S
(n−1)
u ]t (4.24)
[H
(n−1)
F ] =
1
η2FNt
[S
(n−1)
F ]
T [S
(n−1)
F ] (4.25)
et les matrices du second membre définies par
[N
(n−1)
u ] =
1
2η2f NddlNt
∑
t
[S
(n−1)
u ]
T
t [M ]{δu}t (4.26)
[N
(n−1)
F ] =
1
η2FNt
[S
(n−1)
F ]
T{δF } (4.27)
Pour rappel, [S(n−1)u ]t et [S
(n−1)
F ] sont les matrices de sensibilité respectivement du champ de
déplacement calculé au pas de temps t et de l’effort homogénéisé, évaluées à chaque itération de
l’algorithme.
4.3.2 Etude sur un cas-test
Avant de mettre en application cette seconde méthode d’identification à partir des mesures
réalisées sur les microstructures expérimentales, nous proposons de l’étudier sur le cas-test numé-
rique utilisé pour la validation de la première méthode (voir partie 4.2.2.2). Pour rappel, ce cas-test
porte sur une microstructure simplifiée avec un nombre réduit de degrés de liberté (maillage pré-
senté en Figure 4.4) et de pas de temps. Le calcul est cette fois-ci conduit jusqu’à une déformation
macroscopique de 5 %. Le test consiste à identifier les valeurs de référence d’un jeu de paramètres
initialement fixés à des valeurs quelconques. Les champs de déplacement et la courbe macrosco-
pique « expérimentaux » sont issus d’un calcul par éléments finis sur la microstructure, respecti-
vement d’un calcul d’homogénéisation, avec le jeu de paramètres de référence. Nous travaillons
ici avec w = 0.5 afin de donner un poids équivalent aux deux fonctionnelles.
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Dans un premier temps, nous proposons d’identifier les paramètres r0 et q de l’écrouissage
isotrope, en conservant les autres paramètres fixés à leur valeur de référence. La Figure 4.19 pré-
sente l’évolution au cours des itérations des deux fonctionnelles, du comportement effectif et des
paramètres, en initialisant ces derniers avec un écart d’environ 20 % par rapport à leur valeur de
référence. Aucun bruit de mesure n’est considéré sur le champ de déplacement ou sur la courbe
contrainte-déformation de référence dans cette étude. En conséquence χu et χF peuvent atteindre
des valeurs inférieures à 1. La convergence est rapide, seules 4 itérations sont alors nécessaires
pour identifier les paramètres avec une erreur absolue de 10−4 MPa. On observe en particulier
qu’il suffit d’une itération pour que le paramètre r0 soit pratiquement identifié et de deux itéra-
tions pour q et le comportement macroscopique. Ainsi, cet exemple simple permet de valider le
fonctionnement de la méthode de recalage.
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FIGURE 4.19 – Evolution des fonctionnelles χu et χF (a), de la courbe contrainte-déformation
macroscopique (b) et des paramètres r0 (c) et q (d), au cours des itérations i de l’identification
avec w = 0.5
Dans un second temps, nous cherchons à tester la robustesse de cette méthode. Pour cela, le
test, présenté dans [Guery et al., 2014c], vise maintenant à identifier simultanément les valeurs de
référence des paramètres r0, q et b de l’écrouissage isotrope. La difficulté réside dans le fait que q
et b sont fortement couplés et que la sensibilité à ces paramètres du calcul par éléments finis sur
la microstructure ou du calcul d’homogénéisation est identique (voir partie 4.2.2.1). Initialement,
ces trois paramètres sont fixés avec un écart d’environ 20 % par rapport à leur valeur de référence.
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Comme précédemment, un poids w = 0.5 est choisi pour ne pas favoriser l’une ou l’autre des
fonctionnelles. La Figure 4.20 présente les résultats de l’identification. Le problème est résolu en
20 itérations avec une erreur absolue de 10−4 sur chaque paramètre à convergence. On observe
que r0 est le premier paramètre à être identifié. Le comportement effectif est de même identifié
rapidement, comme nous pouvons l’observer en Figure 4.20b à la dixième itération. On retrouve
sur les Figures 4.20d et 4.20e le fait que les paramètres q et b sont anti-corrélés : une diminution
de l’un implique une augmentation de l’autre. Ainsi, au cours des premières itérations, ces deux
paramètres ne convergent pas vers la solution, alors que les deux fonctionnelles χu et χF diminuent.
Cependant, cette tendance s’inverse ensuite, une fois que le paramètre r0 est suffisamment proche
de sa valeur de référence et que le comportement effectif est pratiquement recalé.
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FIGURE 4.20 – Evolution des fonctionnelles χu et χF (a), de la courbe contrainte-déformation
macroscopique (b) et des paramètres r0 (c), q (d) et b (e), au cours des itérations i de l’identification
avec w = 0.5
Ces deux tests nous ont ainsi montré que la méthode d’identification proposée était particu-
lièrement performante et robuste. En réalisant la même étude avec différentes valeurs du poids
w, les mêmes tendances sont obtenues pour l’évolution des paramètres de la Figure 4.20, seule
la vitesse de convergence varie : avec le même jeu initial et pour la même erreur absolue sur les
paramètres à convergence, 13 itérations sont requises avec w = 0 (soit uniquement χu), contre 22
itérations avec w = 1 (soit uniquement χF ). Ainsi, dans ce cas-test, la fonctionnelle sur les efforts
est défavorable à l’identification. Ceci est la conséquence du fait que χF est initialement beaucoup
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plus grande que χu (de deux ordres de grandeur). Deux facteurs contribuent à ce résultat : la plus
forte sensibilité du calcul d’homogénéisation à une variation des paramètres et le faible nombre de
degrés de liberté pour le calcul par éléments finis. Dans le cas réel, nous verrons que cette tendance
n’est plus vraie.
4.3.3 Paramètres d’écrouissage isotrope
Nous proposons maintenant d’appliquer cette seconde méthode à l’identification des para-
mètres d’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud. Comme précédemment, nous cher-
chons à identifier le paramètre r0 et le produit qb en gardant q fixé à sa valeur de référence. En
considérant tout d’abord un poids équivalent entre les deux fonctions coûts, c’est-à-dire en choi-
sissant w= 0.5, une contribution identique entre les champs de déplacement microstructuraux et le
comportement macroscopique est espérée. Néanmoins, on constate alors une très faible évolution
du problème d’identification. Pour la microstructure A70, l’algorithme converge en 5 itérations,
offrant un gain négligeable de 0.07 sur χu et de 0.01 sur χF . La limite d’écoulement r0 passe de
50 MPa à 49 MPa, et le paramètre b de 1.20 à 1.23. Cela dépend de la valeur initiale des para-
mètres. Les évolutions observées ici sont faibles car les valeurs initiales sont obtenues en résolvant
le problème d’homogénéisation (pour w = 1). Sur la Figure 4.21 on observe de même pratique-
ment aucune évolution de la courbe contrainte-déformation simulée. Le problème d’identification
proposé semble donc être trop contraint. Le couplage avec la fonction coût portant sur les efforts
χF ne permet pratiquement aucune évolution de la fonction coût portant sur les déplacements χu.
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FIGURE 4.21 – Comparaison entre la courbe contrainte-déformation expérimentale, et celle obte-
nue par homogénéisation avec le jeu de paramètres initial et avec celui à convergence de l’identi-
fication réalisée avec w = 0.5
Pour permettre à la méthode d’identification de s’écarter davantage des valeurs initiales et
pour donner plus de poids au champ de déplacement, nous proposons de relancer l’étude avec
différentes valeurs de w (0.1, 0.01 et 0.001) et en partant du même jeu de paramètres initial identifié
par homogénéisation. Les résultats obtenus sont présentés en Figure 4.22. Comme attendu, plus
w est petit, plus la solution tend vers celle obtenue avec la fonctionnelle χu seule (présentée en
Figure 4.8). Le niveau de χu atteint à convergence est d’autant plus faible que la valeur de w
est petite mais en contre-partie la valeur de χF augmente fortement. Valant initialement 21.78
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à l’itération 0, la fonction coût χu converge à la valeur de 20.95 pour w = 0.1, de 18.32 pour
w = 0.01 et de 18.28 pour w = 0.001. L’impact de w sur χF apparaît clairement plus important
que sur χu : par exemple entre w = 0.1 et w = 0.01 le gain sur χu est de 2.63 alors que la perte sur
χF est de 36.9. On observe cependant une faible différence entre le cas w = 0.01 et w = 0.001.
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FIGURE 4.22 – Evolution des fonctions coûts χu et χF (a) et de la valeur des paramètres r0 (b) et
de b (c) au cours des itérations de l’identification réalisée avec w= 0.1, w= 0.01 et w= 0.001 sur
la microstructure A70
En termes de comportement effectif, plus la valeur de w est faible plus on laisse de liberté à
la courbe contrainte-déformation obtenue par homogénéisation de s’éloigner de la courbe expé-
rimentale (voir Figure 4.23). Si les courbes obtenues pour w = 0.01 et w = 0.001 ne sont claire-
ment plus représentatives du comportement macroscopique expérimental pour cette microstruc-
ture, l’écart entre la courbe obtenue pour w = 0.1 et la courbe expérimentale reste raisonnable.
On observe en particulier une bonne correspondance entre ces deux courbes pour un niveau de
déformation supérieur à 2 %. Néanmoins, il s’agit ici d’un jugement assez subjectif, il serait in-
téressant de définir un critère de tolérance quantifiable pour valider ou invalider le comportement
macroscopique simulé par le modèle d’homogénéisation.
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é
FIGURE 4.23 – Comparaison entre la courbe contrainte-déformation expérimentale, et celle ob-
tenue par homogénéisation à convergence de l’identification sur la microstructure A70 pour diffé-
rentes valeurs de w
Les valeurs des paramètres r0 et b obtenues à convergence sont présentées en fonction de la
valeur de w en Figure 4.24. On obtient ainsi une gamme de valeurs pour ces deux paramètres com-
prises entre l’identification uniquement par homogénéisation (w = 0) et celle uniquement basée
sur les champs de déplacement à l’échelle de la microstructure (w = 1).
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FIGURE 4.24 – Valeurs des paramètres r0 et b identifiés sur la microstructure A70 en fonction de
la valeur de w
La Figure 4.25 compare l’écart entre les champs de déplacement mesuré et simulé avant iden-
tification et à convergence en fonction de la valeur de w choisie. L’écart est représenté au dernier
pas de temps (soit pour une déformation macroscopique d’environ 5 %). Pour faciliter la com-
paraison, la même dynamique des déplacements est imposée sur ces figures pour chacune des
directions. Quelle que soit la valeur de w, on a globalement un gain sur l’écart entre les déplace-
ments sur l’ensemble des pas de temps. Plus la valeur de w est petite, plus on permet une réduction
de cet écart. Au dernier pas de temps, ceci se traduit par une amélioration pour la composante dans
la direction de traction δuy à tous les points de l’espace et par une dégradation pour la composante
dans la direction transverse δux dans une partie de la microstructure. L’écart entre les champs de
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déplacement obtenus à convergence est une solution intermédiaire entre l’écart à l’état initial avant
convergence (w = 0) et celui à convergence (w = 1) (Figure 4.9).
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FIGURE 4.25 – Ecart en valeur absolue entre les champs de déplacement mesuré et simulé avant
l’identification et à convergence pour les différentes valeurs de w, suivant les directions longitu-
dinale y et transverse x et pour une déformation macroscopique d’environ 5 %. Les axes spatiaux
sont exprimés en micromètres
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L’identification par approche inverse est généralement un problème mal posé car l’unicité de
la solution n’est pas garantie. Ce point est mis en évidence en Figure 4.26 où sont comparés les
résultats de l’identification des paramètres r0 et b avec w = 0.01 mais pour deux points de départ
de l’algorithme différents : le calcul 1 est celui présenté précédemment utilisant les paramètres
identifiés par homogénéisation comme jeu initial, alors que le calcul 2 propose un jeu initial écarté
de 20 % par rapport à ces valeurs de référence.
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FIGURE 4.26 – Evolution des fonctons coûts χu et χF (a) et de la valeur de r0 (b) et de b (c) au
cours des itérations de l’identification avec w = 0.01 pour deux jeux de paramètres (r0, b) initiaux
différents
On observe alors une variation non néglieable à convergence des deux calculs sur la fonction-
nelle χF de 3.64, ainsi que sur la valeur des paramètres identifiés, de 1.5 MPa sur r0 et de 0.33
sur b. Ces écarts représentent respectivement 10 % et 5 % des valeurs identifiées par le calcul 1,
ce qui est relativement faible par rapport à l’écart sur les valeurs initiales. Notons que le calcul 2
a convergé pour une valeur plus grande de la fonctionnelle totale χT que le calcul 1 (19.44 contre
19.35), les paramètres identifiés à l’issue de ce calcul représentent donc une solution légèrement
moins satisfaisante. Une différence négligeable de 0.03 est en revanche obtenue sur la valeur de la
fonctionnelle χu. Ces résultats sont plutôt satisfaisants et montrent que la méthode d’identification
est assez robuste. Pour compléter ces observations, il serait intéressant de quantifier plus précisé-
ment cette incertitude autour des paramètres identifiés en lien avec la méthode de recalage grâce à
une approche statistique.
Par ailleurs, nous avons étudié l’influence de la taille moyenne des grains de la microstructure
mise en jeu sur les paramètres identifiés avec la méthode de recalage proposée. Cette étude a été
réalisée pour une valeur donnée du poids w. Nous avons alors choisi w= 0.1 car cette pondération
nous a paru être un bon compromis pour permettre à la fois une minimisation de la fonctionnelle χu
tout en conservant un comportement macroscopique acceptable par rapport au comportement ex-
périmental. Comme précédemment, les paramètres r0 et le produit qb ont été identifiés en conser-
vant le paramètre q fixé à sa valeur identifiée par homogénéisation. L’évolution des fonctionnelles
et des paramètres est présentée en Figure 4.27.
Pour ces quatre microstructures, une faible diminution de la fonction coût χu est obtenue. On
observe en parallèle soit une dégradation de la fonction coût χF , pour les microstructures A70 et
C10, soit une amélioration, pour les microstructures D50 et E1000+. Il est intéressant également de
remarquer la forte variation sur la valeur de ces fonctionnelles à l’état initial ou à convergence. La
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FIGURE 4.27 – Evolution de χu (a), de χF (b), de r0 (c) et du produit qb (d) au cours des itérations
de l’identification de r0 et b avec w = 0.1 pour différentes tailles moyennes de grain
qualité de la prévision de la simulation relativement à l’incertitude de mesure n’est clairement pas
identique pour les quatres microstructures. En termes de comportement macroscopique, c’est la
microstructure E1000+ qui conduit à la meilleure concordance entre le calcul d’homogénéisation et
la courbe contrainte-déformation macroscopique expérimentale. En termes de comportement lo-
cal, le plus faible écart entre la simulation et les champs mesurés est obtenu pour la microstructure
D50. C’est également cette microstructure qui donne la meilleure prévision globale (par rapport à
χT ). Cependant, même avec les paramètres optimisés, les niveaux de χu et de χF sont encore loin
de 1 et donc d’un écart entre la mesure et la prévision comparable à l’incertitude de mesure. Cet
écart « résiduel » correspond à l’erreur de modélisation. Il pourrait être réduit en considérant par
exemple d’autres hypothèses de modélisation (passage à une modélisation 3D) ou d’autres lois de
comportement.
Le Tableau 4.4 rassemble les valeurs des paramètres ainsi identifiés. A l’exception de la micro-
structure A70, les paramètres évoluent relativement peu par rapport à leur valeur de référence iden-
tifiée par homogénéisation au chapitre précédent. Aucune tendance liée à la taille de grain n’est
mise en évidence sur l’évolution des paramètres lorsque les champs de déplacement sont ajoutés
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dans la méthode d’identification. La diminution de la limite d’écoulement r0 avec l’augmentation
de la taille de grain observée après identification par homogénéisation est toujours constatée après
la minimisation de le fonctionnelle totale χT . Cependant, la diminution du produit qb, donc de la
cission à saturation, avec l’augmentation de la taille de grain n’est plus rigoureusement vérifiée
étant donnée la forte valeur de ce produit identifiée pour la microstructure A70.
r0 (MPa) b (-) qb (MPa)
Eprouvette référence identifié référence identifié référence identifié
C10 60 56 1.20 1.27 234 248
D50 41 42 1.20 1.17 215 209
A70 50 38 1.20 1.57 196 254
E1000+ 29 30 0.40 0.38 64 61
TABLEAU 4.4 – Valeurs des paramètres d’écrouissage isotrope identifiés avec w = 0.1 pour diffé-
rentes tailles moyennes de grain
Nous proposons d’identifier la loi Hall-Petch à partir des valeurs de la limite d’écoulement r0.
Pour rappel, une relation entre r0 et la taille moyenne de grain d est alors recherchée sous la forme
r0 = c1+
c2√
d
(4.28)
avec c1 une constante et c2 le facteur de Hall-Petch. Les résultats de la régression linéaire réalisée
avant et après l’identification de r0 avec w = 0.1 sont présentés en Figure 4.28. Nous obtenons
c1 = 30 MPa et c2 = 0.10 MPa.m1/2 avant identification et c1 = 28 MPa et c2 = 0.09 MPa.m1/2
après. Il est particulièrement intéressant de noter que les valeurs de r0 identifiées pour les dif-
é é
FIGURE 4.28 – Identification de la loi Hall-Petch (H.P.) à partir des valeurs de le limite d’écoule-
ment r0 (points) de référence (identifiées par homogénéisation) et de celles identifiées avec w= 0.1
férentes microstructures conduisent à une meilleure description de la loi Hall-Petch à l’échelle
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des systèmes de glissement. En effet, le coefficient de corrélation est de 0.99 avec ces valeurs
contre 0.91 pour les valeurs de référence. Ces premiers résultats d’identification proposent ainsi
une valeur optimisée des paramètres d’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud pour
la modélisation de la microstructure choisie et pour différentes tailles de grain.
La prise en compte simultanée du comportement local et macroscopique introduit dans la mé-
thode d’identification offre un levier pour l’utilisateur permettant de donner plus ou moins d’im-
portance à l’une ou à l’autre de ces deux échelles. La valeur des paramètres identifiés est alors
fortement dépendante du poids w choisi (Figure 4.24). Le choix d’une pondération basée unique-
ment sur l’incertitude de mesure des deux sources d’information (c’est-à-dire pour w = 0.5) ne
permet pas de minimiser l’écart entre le modèle et les mesures à l’échelle microscopique. Nous
avons alors « arbitrairement » choisi des valeurs plus faibles de w pour discréditer la réponse du
modèle d’homogénéisation et exploiter au mieux les données microstructurales. Nous avons es-
timé qu’un poids w = 0.1 était a posteriori une solution satisfaisante. Une bonne manière de faire
serait de conserver w= 0.5 mais de quantifier a priori l’erreur de la réponse du modèle d’homogé-
néisation et de la prendre en compte en plus de l’incertitude de mesure pour l’adimensionnement
de χF . Les écarts entre la réponse du modèle d’homogénéisation et celle d’un calcul sur un agrégat
polycristallin 3D observés (Figure 3.29) pourraient par exemple être considérés.
4.4 Conclusions
Nous avons présenté une méthode inverse d’identification des paramètres de lois de plasticité
cristalline par recalage du modèle par éléments finis. Dans un premier temps cette méthode a uni-
quement été construite sur l’écart des champs de déplacement mesuré par corrélation d’images
et simulé avec la modélisation 2D de la microstructure réelle proposée au chapitre précédent. Si
les paramètres d’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud identifiés avec cette mé-
thode permettent une prévision optimisée des champs cinématiques pour la modélisation choisie,
ils impliquent une prévision peu réaliste du comportement macroscopique par le modèle d’homo-
généisation de Berveiller-Zaoui. L’identification d’une combinaison des coefficients de la matrice
d’interaction entre systèmes de glissement, qui est tout particulièrement intéressante de par leur
méconnaissance, a néanmoins été possible sans altérer le comportement homogénéisé supposé réa-
liste. L’identifiabilité de ces différents paramètres avait été démontrée au préalable en considérant
la sensibilité des champs de déplacement simulés par rapport à ces paramètres. Nous avons montré
de plus que l’incertitude a priori d’identification des paramètres liée à l’incertitude de mesure était
très faible, quantifiant ainsi la précision de la méthode de recalage proposée.
Pour permettre d’identifier les paramètres d’écrouissage isotrope sans pour autant conduire à
une prévision irréaliste du comportement macroscopique, une seconde méthode de recalage a été
proposée. Elle considère une approche multiéchelle, couplant l’écart entre les champs de dépla-
cement mesuré et simulé à l’échelle de la microstructure à celui entre la courbe macroscopique
expérimentale et celle obtenue par le modèle d’homogénéisation. La pondération introduite entre
ces deux contributions au problème d’identification a été analysée. Si un poids équivalent est donné
aux deux échelles relativement aux incertitudes de mesures respectives, le problème d’identifica-
tion semble entièrement contrôlé par l’écart sur le comportement macroscopique. Une pénalisation
de cette contribution a alors été utilisée pour proposer une gamme de valeurs identifiées pour les
paramètres d’écrouissage isotrope en fonction de la part dans l’identification de chacune des deux
échelles. Une quantification de l’erreur de la réponse du modèle d’homogénéisation permettrait
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d’ajuster plus précisément la pondération. Néanmoins, la méthode d’identification a été appliquée
pour différentes tailles moyennes de grain, pour une pondération conduisant a posteriori à un com-
promis satisfaisant par rapport à la solution aux deux échelles. Les effets de tailles de grain sur les
paramètres identifiés par par homogénéisation seule, observés au chapitre précédent, sont égale-
ment constatés lorsque les champs de déplacement sont en plus considérés dans la minimisation,
c’est-à-dire une diminution de la limite d’écoulement lorsque la taille de grain augmente.
La méthode d’identification des paramètres a été mise en œuvre pour des hypothèses de mo-
délisation et une loi de plasticité cristalline données. Il en résulte un écart encore conséquent entre
les mesures et la réponse du modèle une fois les paramètres identifiés. C’est pourquoi, à la suite
du travail proposé dans ce chapitre, il serait intéressant d’étudier la performance de la méthode
proposée pour d’autres hypothèses de modélisation, en considérant par exemple la modélisation
quasi 2D de la microstructure à la place de l’approche 2D, ou pour d’autres lois de comportement,
comme la loi DD-CFC notamment.
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Les travaux présentés dans ce manuscrit de thèse avaient pour objectif de développer une mé-
thode de corrélation d’images numériques adaptée aux mesures cinématiques dans les polycristaux
afin d’identifier les paramètres de lois de plasticité cristalline. Nous avons présenté les différents
éléments mis en œuvre pour permettre le couplage entre l’expérience et la simulation à l’échelle
microstructurale et d’aboutir à une procédure d’identification des paramètres basée sur les mesures
de champs. Ces travaux nous ont permis d’aborder de nombreuses problématiques autour de cet
axe principal de recherche, en lien avec des aspects aussi bien expérimentaux que numériques.
Les mesures de champs par corrélation d’images ont été réalisées à la surface de polycris-
taux d’acier austénitique 316LN, sollicités au cours d’essais de traction monotone in situ dans un
MEB. Des développements spécifiques ont été réalisés pour adapter cette technique de mesure à
l’environnement du MEB : le dépôt d’un mouchetis par microlithographie, la quantification des
distorsions ou encore une stratégie de corrélation d’images régularisée pour traiter de grandes am-
plitudes de déplacement. Un couplage entre les mesures de champs et des analyses EBSD réalisées
en amont des essais a été mis en place. Les champs cinématiques ont ainsi pu être mesurés en uti-
lisant un maillage éléments finis non-structuré s’appuyant sur les interfaces de la microstructure.
Une telle stratégie permet non seulement d’assurer une cohérence entre la mesure et la cinéma-
tique observée dans les polycristaux, mais aussi d’établir un dialogue direct entre la mesure et la
simulation. Les mesures de champs ont été réalisées pour différentes tailles moyennes de grain et
ont permis de capitaliser une abondance d’informations expérimentales utilisée par la suite pour
l’identification par approche inverse. Ces mesures représentent également une base de donnés de
référence qui permettra de valider d’autres lois de plasticité cristalline.
Des effets de taille moyenne de grain ont été mis en évidence sur le comportement effectif
ou sur la distribution du champ de déformation mesuré. Pour aller plus loin, il serait intéressant
d’étudier des microstructures avec des tailles moyennes de grain plus petites (d’un ou de deux
ordres de grandeur). Sans changer la taille moyenne de grain, des mesures de champs pourraient
également être réalisées avec une plus grande résolution spatiale afin d’analyser plus en détails des
phénomènes se produisant aux joints de grains. Dans tous les cas, pour descendre à des échelles
sub-microniques, il faudrait alors utiliser un mouchetis plus fin, ce qui est possible avec la tech-
nique de marquage utilisée mais qui demande à être validé. De plus, les limites de résolution
spatiale du MEB n’ont pas été atteintes dans ce travail, ce qui laisse présager la faisabilité de
mesures de champs à des échelles plus fines.
Par ailleurs, cette approche expérimentale nous a permis d’enrichir la compréhension des mé-
canismes de déformation à l’échelle microstructurale. Un lien étroit entre les champs cinématiques
mesurés et la microstructure a clairement été mis en évidence. C’est pourquoi nous avons étudié
différents axes de recherche pour essayer d’enrichir la mesure avec les informations disponibles
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sur la microstructure, avec par exemple un maillage autorisant les discontinuités des déplacements
aux interfaces ou encore une régularisation mécanique de la mesure exploitant les orientations
cristallographiques locales. Ces premiers résultats demandent à être complétés par des études plus
approfondies. Une perspective particulièrement intéressante serait alors de réaliser des analyses
EBSD tout au long de l’essai. La corrélation d’images pourrait ainsi être enrichie par des infor-
mations expérimentales sur la microstructure à tout instant, comme par exemple la connaissance
locale de la rotation ou de la déformation du réseau cristallin. Cependant un tel suivi de l’essai in
situ demande un dispositif d’essai particulier permettant l’inclinaison de l’éprouvette par rapport
au détecteur et limite le niveau de déformation totale de par la planéité de la surface requise pour
l’analyse EBSD. Les phénomènes aux interfaces de la microstructure que nous avons cherché à
analyser par les mesures de champs sont des mécanismes 3D. Il serait alors intéressant de réa-
liser des mesures 3D en surface par stéréocorrélation. Néanmoins ces différentes possibilités de
suivi d’essais in situ engendraient des temps d’acquisition plus longs, qui risquent d’entacher les
champs mesurés par des phénomènes de relaxation.
Un couplage a été mis en œuvre entre les mesures et la simulation par éléments finis à l’échelle
microstructurale. Pour cela, le même maillage éléments finis a été utilisé pour le calcul avec les dé-
placements nodaux mesurés sur le bord du domaine d’étude comme conditions aux limites. Deux
lois de plasticité cristalline locales ont été étudiées, la loi de Méric et Cailletaud et la loi DD-CFC
davantage basée sur la physique. Elles ont donné des prévisions très proches en termes de champs
cinématiques. Par rapport aux champs expérimentaux, une identification des paramètres par homo-
généisation a permis une correspondance satisfaisante entre les mesures et la simulation, validant
la modélisation proposée. Ce couplage a également permis d’établir une très bonne corrélation en
termes d’activité des systèmes de glissement. Néanmoins, des différences ont pu être observées
généralement dans des régions proches des interfaces de la microstructure. Il serait alors intéres-
sant de comparer les résultats obtenus en considérant des modèles de plasticité plus complexes,
faisant intervenir une description des dislocations géométriquement nécessaires. De plus, l’utili-
sation d’une une loi de comportement spécifique pour décrire les interfaces de la microstructure
est une piste de recherche qui mériterait d’être explorée.
Une modélisation 2D a été adoptée pour pallier la méconnaissance de la microstructure sous-
jacente et pour son gain important en termes de temps de calcul afin de mettre en œuvre la stratégie
d’identification. Néanmoins, des limites de cette modélisation ont été mises en évidence en termes
des champs de contrainte prédits. Une perspective à ce travail serait alors d’étudier d’autres hy-
pothèses de modélisation. En particulier, l’approche quasi 2D serait une solution réaliste si la
microstructure présente des grains colonnaires, ce qui est par exemple le cas des aciers 308L et
309L utilisés pour le revêtement de la cuve des réacteurs. Pour étendre ce couplage à l’étude
d’une microstructure expérimentale 3D, une solution consisterait par exemple à restreindre l’essai
in situ aux petites déformations macroscopiques. La microstructure 3D faiblement déformée pour-
rait ensuite être reconstruite grâce à des polissages successifs couplés à des analyses EBSD, ce
qui a été par exemple mis en œuvre dans les travaux de Musienko et al. [2007]. La microstructure
réelle 3D d’un acier austénitique peut également être reconstruite par tomographie à rayons X en
diffraction, mais avec une source synchrotron qui est difficilement accessible. Mettre en œuvre
le couplage entre les mesures et la simulation dans le cas d’une microstructure 3D demanderait
d’optimiser la méthode de résolution numérique afin de rendre compatibles les temps de calculs
avec une stratégie d’identification.
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La finesse des champs de déformation expérimentaux a parfois mis en défaut la description
continue de la plasticité. Il serait alors intéressant d’étendre le couplage proposé à des échelles
plus fines, afin de tester la validité de cette modélisation à partir de mesures de champs à ces
échelles. Les mesures de champs à plus fort grandissement permettraient par exemple d’étudier
plus finement des mécanismes de localisation des déformations qui pourrait servir à valider des
modèles de plasticité cristalline permettant une description discontinue de la déformation. Par
ailleurs, le matériau étudié dans ce travail est l’acier 316LN, dont le comportement polycristallin
intéresse tout particulièrement EDF R&D de par son utilisation dans les composants des réac-
teurs à eau pressurisée. Pour la modélisation, ce matériau présentait l’avantage de disposer d’une
microstructure austénitique simple et régulière. La suite logique de ce travail serait d’étudier des
microstructures plus complexes, comme par exemple celle d’un acier bainitique utilisé dans la
cuve. La modélisation des lattes de bainite d’épaisseur micronique apparaît alors comme un en-
jeu supplémentaire de travailler à des échelles plus fines. Des stratégies de modélisations et de
mesures de champs multiéchelles pourraient être envisagées pour permettre une meilleure com-
préhension du comportement de matériaux présentant une microstructure complexe, à plusieurs
échelles d’hétérogénéités.
Le couplage entre les mesures et la simulation a conduit au développement d’une méthode de
recalage du modèle par éléments finis. L’enjeu était de permettre l’identification des paramètres
par rapport aux champs cinématiques à l’échelle de la microstructure. Nous avons alors montré
qu’une fonctionnelle basée uniquement sur les champs de déplacement simulé et mesuré ne per-
met pas de prédire un comportement effectif réaliste avec les paramètres identifiés. Cette méthode
a néanmoins été validée lorsque les paramètres identifiés vérifient en parallèle une condition d’in-
variance du comportement macroscopique. Il a ainsi été possible d’identifier des coefficients de
la matrice d’interaction entre systèmes de glissement optimisant la réponse microstructurale. Une
seconde méthode d’identification a ensuite été proposée, basée à la fois sur les champs de dé-
placement et sur le comportement effectif. Sa particularité repose sur le fait que la simulation du
comportement effectif n’est pas issue du même calcul que celui simulant la réponse microstructu-
rale, mais d’un calcul d’homogénéisation. Cette méthode nous a permis d’identifier les paramètres
d’écrouissage isotrope de la loi de Méric et Cailletaud pour différentes tailles de grain. Avec le
jeu de paramètres identifiés, l’erreur de modèle reste conséquente par rapport à l’incertitude de
mesure. La suite logique de ce travail serait d’appliquer cette méthode d’identification à d’autres
lois de plasticité cristalline, comme par exemple la loi DD-CFC également étudiée dans ce travail
ou encore une loi non-locale.
Une pondération équivalente entre la fonctionnelle sur les champs de déplacement et celle sur
les efforts, toutes deux normées par rapport à l’incertitude de mesure, ne prend pratiquement pas
en compte l’influence des déplacements. Plusieurs axes de recherche mériteraient alors d’être ex-
plorés. Tout d’abord, il serait intéressant de prendre en compte dans cette pondération l’erreur de
la réponse du modèle d’homogénéisation servant à calculer l’effort macroscopique [Barbe et al.,
2001]. Ensuite, les conditions aux limites du calcul sur la microstructure semblent contraindre for-
tement les champs cinématiques calculés, laissant en conséquence peu de liberté à la minimisation
de la fonctionnelle. D’autres manières d’imposer les conditions aux limites pourraient être envisa-
gées. Celles-ci pourraient par exemple être espacées de plusieurs rangées de grains par rapport aux
bords du domaine étudiée. Elles pourraient également être déterminées grâce une approche mul-
tiéchelle dans laquelle un calcul d’agrégat sur l’ensemble de la zone utile de l’éprouvette prendrait
en compte le chargement imposé expérimentalement. Dans la continuité de ce travail, on pourrait
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également envisager des essais in situ avec des chargements plus complexes, comme par exemple
un chargement biaxial ou encore cyclique. Dans ce second cas, l’identification des paramètres
d’écrouissage cinématique pourrait alors réalisée.
Enfin, des interrogations en lien avec les conditions d’utilisation (température et irradiation)
des matériaux des composants des réacteurs n’ont pas été étudiées dans ce travail. Il a par exemple
été montré qu’une variation de température avait une influence non négligeable sur les hétérogénéi-
tés des champs de déformation mesurés [Latourte et al., 2014]. On peut supposer que l’influence
de la température sur les paramètres identifiés n’est pas nulle, ce qui demanderait à être quantifié
précisément. De même, si des modèles de plasticité cristalline prennent en compte l’influence de
l’irradiation, l’identification de leurs paramètres n’a été réalisée que sur le comportement effectif
du matériau irradié [Han, 2013]. Des mesures de champs à l’échelle microstructurale sur des ma-
tériaux irradiés sont difficilement réalisables mais représentent une perspective ambitieuse à la vue
des travaux de Hosemann et al. [2008] où des essais de compression sur des micro-piliers d’acier
irradié sont réalisés in situ.
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Annexe A
Plan d’une éprouvette de traction in situ
Cette annexe fournit le plan d’une éprouvette de traction in situ. Les cinq essais
de traction présentés dans le manuscrit ont été réalisés sur des éprouvettes usinées
suivant ce plan.
FIGURE A.1 – Plan d’une éprouvette de traction in situ. Les cotes sont données en millimètres
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Annexe B
Tirage aléatoire d’orientations
cristallographiques suivant une
distribution uniforme
Cette annexe détaille la méthode utilisée dans ce travail pour réaliser un tirage
aléatoire d’orientations cristallographique suivant une distribution uniforme.
Il existe plusieurs conventions pour décrire les rotations dans un espace à 3 dimensions et donc
pour exprimer les orientations cristallographiques. Le choix retenu ici est d’exprimer les angles
d’Euler avec la notation de Bunge : dans un repère orthogonal (x,y,z), les angles d’Euler ϕ1, φ et
ϕ2 décrivent respectivement une rotation autour de l’axe z, x′ et z′′, avec (x′,y′,z′) le repère obtenu
après la rotation d’angle ϕ1 et (x′′,y′′,z′′) après la rotation d’angle φ. Nous avons fait ce choix étant
donné que cette même convention est employée dans le Code_Aster [2014] que nous avons utilisé
pour la simulation d’agrégats.
Avec cette convention, les deux premiers angles d’Euler, ϕ1 et φ, fixent l’orientation dans le
référentiel 3D d’un vecteur unitaire, initialement directeur de l’axe z, et suffisent pour décrire
l’ensemble de la sphère unitaire. Le plan dont ce vecteur est la normale est ensuite orienté grâce
à l’angle ϕ2. Intuitivement, un tirage aléatoire des trois angles d’Euler est de tirer ϕ1 dans l’in-
tervalle [0, 2pi[, φ dans [0, pi[ et ϕ2 dans [0, 2pi[. Cependant, ce tirage ne suit pas une distribution
uniforme [Kuffner, 2004] : certaines régions de la sphère unité ont une plus grande probabilité
d’être décrites par le vecteur orienté par ϕ1 et φ, plus précisément les pôles de la sphère (ϕ1 proche
de 0 ou pi).
Pour obtenir une distribution uniforme, tout élément de surface de la sphère doit avoir la même
probabilité d’avoir pour normale le vecteur orienté par ϕ1 et φ. Avec les notation choisies (Fi-
gure B.1), l’aire d’un élément de surface de la sphère unité vaut dϕ1 sinφdφ, soit−dϕ1d(cosφ). La
description uniforme la surface de la sphère revient donc à tirer aléatoirement ϕ1 et cosφ dans leur
domaine de définition, c’est-à-dire dans [0, 2pi[ et [−1, 1[ respectivement. Le tirage du troisième
angle d’Euler ϕ2 étant indépendant des deux premiers est réalisé aléatoirement dans [0, 2pi[.
x
y
z
φ
ϕ1
sin(φ) dϕ1
dφ
FIGURE B.1 – Elément de surface d’une sphère unité
En bilan, une réalisation (ϕ1,φ,ϕ2) d’un tirage aléatoire d’orientations cristallographiques sui-
vant une distribution uniforme est définie par
• ϕ1 = 2pirand
• φ= cos−1(2(rand− 1
2
))
• ϕ2 = 2pirand
où rand est un nombre tiré aléatoirement suivant une distribution uniforme dans l’intervalle [0,1[.
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Annexe C
Distorsions liées à la technique de dépôt
de mouchetis et à l’imagerie MEB
Cette annexe présente une méthode de quantification des distorsions liées à la fois
à la technique de dépôt d’un mouchetis par microlithographie et à l’imagerie MEB.
Elle prend la forme de l’article scientifique qui a été publié au cours de la thèse
dans le journal Measurement Science and Technology sur cette méthode. Les dis-
torsions globales des deux contributions sont tout d’abord quantifiées par corréla-
tion d’images entre une image MEB et une image « idéale » du mouchetis déposé.
Les deux contributions sont ensuite décorrélées grâce à une série d’images MEB
pour différentes orientations du mouchetis.
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Abstract
Surface patterning by e-beam lithography and scanning electron microscope (SEM) imaging
distortions are studied via digital image correlation. The global distortions from the reference
pattern, which has been numerically generated, are first quantified from a digital image
correlation procedure between the (virtual) reference pattern and the actual SEM image both in
secondary and backscattered electron imaging modes. These distortions result from both
patterning and imaging techniques. These two contributions can be separated (without
resorting to an external caliper) based on the images of the same patterned surface acquired at
different orientations. Patterning distortions are much smaller than those due to imaging on
wide field images.
Keywords: SEM, distortions, e-beam lithography patterning, digital image correlation
(Some figures may appear in colour only in the online journal)
1. Introduction
In recent decades, the mechanical behavior of metals at
microstructural scales has been increasingly studied with
numerical or experimental approaches [1, 2]. With the
development of digital image correlation (DIC), kinematic
measurements via scanning electron microscope (SEM)
imaging can be performed to provide spatially dense
experimental 2D [3, 4], or even 3D [5, 6] fields. These
measurements allow for many possibilities, such as for
instance, the coupling with simulations to identify material
parameters [7]. However, SEM imaging induces distortions of
different natures (e.g., drift or spatial) of the observed object
and noise [3–5, 8–10] that are due to the electromagnetic
environment of imaging, and that need to be considered to
quantify the errors of the DIC measurements [5].
Kinematic measurements with DIC require gray level
texture images whose dynamic range should be as large
as possible with high local contrast. If the natural texture
of the material does not provide such contrast, different
marking techniques can produce a suitable artificial texture
on the surface of interest. In the context of SEM imaging,
the deposition of microgrids by microlithography is a viable
technique [11, 12]. However, the spatial periodicity of the
grid may induce displacement measurement errors or poorer
spatial resolutions [13]. Investigations have been conducted
on the development of random patterns [14], while speckles
for SEM imaging can be obtained by remodeling of metallic
films [15–17], by nanoparticle deposition techniques [18], or
even by UV-photolithography [17].
An alternative solution described in this paper is also
based on random patterning. The particularity is that the
pattern is computer-generated before being deposited onto the
specimen surface by microlithography. This procedure allows
us to parameterize the desired pattern, and leads to a precise
knowledge of the ‘ideal’ pattern (referred to as reference
pattern in the following). An evaluation of pattern and imaging
distortions is then possible by comparing an SEM image of the
pattern and its reference counterpart.
0957-0233/14/015401+12$33.00 1 © 2014 IOP Publishing Ltd Printed in the UK
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Figure 1. The five major steps of microlithographic gold patterning. Resin film deposition (a), electron beam exposure (b), development (c),
gold deposition (d), dissolution of residual resist film (e).
The paper is organized as follows. First, section 2 is
devoted to the presentation of the material and the adopted
method of microlithographic gold deposition marking. Then,
the reference and observed patterns are registered using DIC
in section 3. SEM distortions are evaluated from a series of
rotations of the sample and of the scan beam. Finally, although
marking and imaging errors affect each image, collecting
several of them after a physical rotation of the specimen in
the SEM leads to the possibility of separating marking and
imaging errors from the global distortion (section 4).
2. Materials and methods
2.1. Scanning electron microscope (SEM)
The SEM used in this study is an FEI Quanta FEG 600. For
imaging, secondary electron (SE) Everhart–Thornley detector
and backscattered electron (BSE) detector in Z-contrast have
been used, both with an acceleration voltage of 10 kV and
a working distance of 14 mm. The physical size of one
pixel is 240 nm. This resolution was chosen for subsequent
mechanical analyses so that a sufficient number of grains could
be observed.
2.2. Microlithographic gold deposition marking
Electron beam lithography is classically employed in the
production of microelectronic components [19]. The technique
is based on the selective removal of the ‘resist’ film where
it has been exposed to the e-beam according to a specific
pattern. In solid mechanics, this technique has been selected
to mark in situ specimens for kinematic measurements [3, 4,
7, 11, 12]. As for photolithography, two types of resist films
can be used to achieve etching. A positive one that becomes
soluble (depolymerized) once exposed to the electron beam,
or a negative one, which becomes insoluble. For this study, a
positive resist has been chosen.
The material chosen for this study is 316LN austenitic
stainless steel. The aim is to deposit a gold pattern onto the
surface of interest of the samples, such as an in situ tensile
test sample to measure displacement fields during loading. A
mechanical polishing of this surface is performed beforehand
with cloths and diamond solutions down to 1 μm, and finishing
with 50 nm colloidal silica suspension.
The process of microlithography gold patterning is
divided into five steps (figure 1).
(i) The ‘resist’ film — in the present case, a thin layer
of polymethylmethacrylate — is synthesized (cured at
180 ◦C for 90 s) from a precursor resin spin-coated on the
surface.
(ii) Dedicated software for the SEM, Raith Elphy Quantum,
controls the stage position, the magnification, the electron
beam blanking and the electron beam deflection to write
the generated pattern. The marked domain is chosen to
be a 400 × 400 μm2 square allowing the exposure to be
performed with a fixed stage position, by electron beam
deflection from the center of the region of interest (ROI).
The marking consists of many elementary patterns, e.g.,
circular discs in the present case. The electron beam is
unblanked at the coordinates of each disc center. Details
about the pattern used in this study are given in section 2.3.
A beam current of 50 pA, an acceleration voltage of 25 kV
and a working distance of 10 mm have been selected.
(iii) The third step is the development of the pattern. The
exposed resist is dissolved by immersion in a developer
solution for 60 s followed by 30 s in isopropanol to stop
the development. The bare specimen surface is obtained
where the resist film was exposed to the electron beam.
(iv) A 20 nm thick gold film is then deposited across the entire
sample surface, using a cathodic deposition apparatus with
40 mA current.
(v) Finally, the gold capped residual resist is dissolved with
a remover solution, leaving the gold film only where it is
in direct contact with the substrate. Ultrasound-enhanced
cleaning steps are repeated several times. The result is
a gold pattern marked in the ROI for SEM imaging
(figure 2).
2.3. Parameterized pattern
The software used to control the SEM beam exposure offers a
wide range of possibilities for the pattern design. The choice
made in this paper is to mark the surface with a known
distribution of the disc-shaped gold spots of random radius and
position. The variation of radius is achieved via modulation
of exposure time to electron beam. The number of spots is
adjusted to get suitable density of surface covered by gold in
the ROI — in the present case, 17% (figure 2(c)) — aiming for
an appropriate gray level histogram of SEM images suitable
for DIC. A specific visual marking is set in three corners of the
region covered by the speckle to easily obtain the orientation
of the marked pattern during observation.
One advantage of using a known pattern in this technique
of microlithographic gold deposition marking is that the SEM
image of the speckle can be compared with the ideal reference
2
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(c)
Figure 2. SEM imaging of the gold speckle with SE (a) and BSE (b) detectors. The scale bar is 200 μm. Binary image of the reference
pattern (c).
to measure the errors resulting both from lithography and
image acquisition with the SEM.
3. Quantification of systematic error in marking and
imaging
3.1. Comparison between the reference and the observed
pattern
The deposited gold speckle is observed with the SEM, using
SE (figure 2(a)) or BSE (figure 2(b)) detectors. The binary
reference that was used to create the speckle pattern is shown
in figure 2(c).
An ideal image of the speckle, designated as the
‘reference,’ is generated from the known distribution of spots
(figure 2(c)). Each spot is assumed to have a Gaussian-shaped
distribution of gray levels. A typical histogram of the SEM
images of the speckle shows two peaks (figure 3). The first
peak corresponds to the mean gray level of the uncovered
steel surface, and the second one to the mean gray level of the
gold discs. These identified gray levels are used to generate
the reference (synthetic) image of uniform background and
Gaussian-shaped spots, as shown in figure 4(a) for the SE
image. For the BSE images of the speckle, the underlying
microstructure (twins in the present case) appears through the
variation of the gray levels. The corresponding ideal image
is therefore built regionally, namely, each element, twin or
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Figure 3. Gray level histogram of the SE image of the marked
region.
grain, of the appearing microstructure is processed with the
same method as previously adopted. The result is shown in
figure 4(b).
The displacement fields are measured between an SEM
image and the corresponding reference image of the speckle
with finite element based DIC [20, 21]. It is convenient for the
following developments to resort to a mapping of the image
coordinate system (x, y) to the complex plane z = (x + iy)/L,
3
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Figure 4. Reference image of the speckle built from SE image (a) and from BSE image (b). The scale bar is 200 μm. Gray level histograms
of the reference SE image (c) and reference BSE image (d).
where L is the window size. The formulation is based on
the texture conservation written with respect to the reference
(complex-valued) coordinate systems, z. In the transformation,
a point z of the reference image f moves to position Z(z) in
the SEM image g
g(Z(z)) = f (z), (1)
where the Lagrangian displacement u (here again mapped into
the complex plane) is defined by
Z(z) = z + u(z). (2)
The minimization of the sum of squared differences ρ2c =
( f (z) − g(z + u(z))2 of gray levels of the two images is
performed by successive (indexed by n) solutions to the linear
system in the incremental displacement vector {δu(n)} [22]
[M]{δu(n)} = {b(n)}, (3)
where {δu} is the column vector gathering all the unknown
amplitudes uk when the displacement field, u, is written as
u(z) =
∑
k
ukψk(z), (4)
where ψk(z) denotes the chosen trial displacement fields.
The matrix [M] and the vector {b(n)} are known quantities,
calculated over the whole ROI, from the gray levels f and g
of respectively the reference image and the deformed image,
such that
Mkl =
∑
ROI
(ψk ·∇ f )(z)(ψl ·∇ f )(z), (5)
0 500 1000 1500
0
500
1000
1500
Figure 5. Unstructured mesh made of 3-noded triangular elements
used for DIC calculations.
bk =
∑
ROI
( f − g˜(n))(z)(ψk ·∇ f )(z), (6)
where g˜(n) is the deformed image corrected by the current
estimation of the displacement field (g˜(n)(z) = g(z +
u(n)(z))). The displacement discretization is performed using
an unstructured mesh (figure 5), built with 3-noded triangular
elements (about 40 pixels/9.6 μm long sides). In the following,
each DIC calculation will be conducted using this mesh. The
adopted DIC technique leads to a displacement uncertainty
due to acquisition noise as a root mean square (RMS) value of
0.021 pixel (or 5.0 nm). The latter was estimated by correlating
two SE pictures with no motion applied between the two
acquisitions. The RMS level of the correlation residual ρc
at convergence is equal to 4.3% of the dynamic range of f .
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Figure 6. Displacement field expressed in pixels measured along the horizontal (a) and the vertical (b) directions between the reference
image and the SE image of the speckle pattern. The physical size of one pixel is 240 nm. Correlation residuals expressed in gray levels (c).
Table 1. Coefficients (expressed in pixels) of the projection of the displacement field measured by DIC onto the trial fields defined in
equation (8). The physical size of one pixel is 240 nm.
a1 a2 a3 a4 a5 a6
3.3 + 1.5i −2.7 − 5.7i 0.23 + 1.3i −0.089 − 0.82i −0.78 + 0.74i −1.3 + 0.61i
In figures 6(a) and (b), the measured displacements
respectively along the horizontal and vertical directions
between the SE image and the corresponding reference are
presented. At the end of the DIC calculation, gray level
residuals ρc, defined as the difference between the corrected
deformed image g˜ and the reference picture f , indicate the
quality of the registration (figure 6(c)). These residuals, from
their definition, include all sources of mismatch between
images that are not captured by the chosen kinematic basis
(e.g., acquisition noise). Almost identical results are obtained
using the BSE image, so that only the SE image will be
considered thereafter.
Analytical expressions offer a suitable and convenient
description of optical distortions [3–5, 8, 9], which have been
proposed to describe experimentally observed distortions. In
this paper, a polynomial basis in the complex variables z and z
of maximum order p is considered
dkl(z) = zkzl 0 6 k, 0 6 l, k + l 6 p (7)
where z is the conjugate of z. The usual expressions for radial,
prismatic and decentering distortions [8, 23, 24], may be
expressed by using this series of complex shape functions. A
second-order expansion p = 2 of the series has been chosen,
which appeared to be sufficient to describe optical distortions.
The first element of the series 1 (with complex amplitude), and
the imaginary part of z, represent 2D rigid body motions (i.e.,
translations and rotation). The projection of the displacement
field measured by DIC onto the chosen basis leads to
υ(z) = a11 + a2z + a3z + a4z2 + a5zz + a6z2, (8)
where (a1, . . . , a6) are complex-valued unknowns. Examples
of the components of these trial fields are shown in the
appendix. The measured displacement field u is approximated
by υ by resorting to least squares minimization
(a1, . . . , a6) = argmin‖υ − u‖2. (9)
The problem of solving (9) can then be written as a linear
system, whose inversion leads to the coefficients given in
table 1. The approximated field υ is shown in figures 7(a)
and (b), and the residual displacement field ρ = υ − u
in figures 7(c) and (d). The RMS value of the residual
displacement is 0.14 pixel (or 34 nm).
The residual displacement fields still contains some
kinematic signal, since the RMS value (0.14 pixel or 34 nm)
is about seven times the standard displacement resolution
(0.021 pixel or 5.0 nm). By comparison, the projection of
the displacement field measured by DIC on spline functions,
using the third-order Be´zier curves with 16 control points
(4×4 grid), leads to an RMS value of the residual displacement
of 0.09 pixel (or 22 nm).
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Figure 7. Projection of the displacements measured by DIC onto the basis defined in equation (8) along the horizontal (a) and the vertical
(b) directions. Difference between these projected fields and the measured fields along the horizontal (c) and the vertical (d) directions. The
fields are expressed in pixels, whose physical size is 240 nm
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Figure 8. Change of the RMS displacement error ρ in pixels as a
function of the nominal rotation angle of the SEM stage (in
degrees). The physical size of one pixel is 240 nm.
3.2. SEM distortion measurements
Several SEM images of the pattern are now used to
quantify both patterning and imaging distortions. The imaging
distortions classically encompass drift in addition to spatial
distortions. However, the drift component can be neglected for
the short sequence of about 30 min necessary to acquire the
images [3, 4, 9], and because a field emission gun SEM was
used, known to induce very limited drift when compared to
conventional tungsten filaments [3, 4, 9].
3.2.1. Apparent DIC motion from actual sample rotation.
Several evaluations of SEM distortion are sought by measuring
displacements between the ideal speckle and a set of SEM
images. Between each image, an increment of 10◦ rotation of
the SEM stage is applied, starting from 0◦ up to 90◦, keeping
the imaging conditions strictly identical.
Therefore, the assumption of small displacements is no
longer true for the Taylor expansion of g(Z(z)) in the DIC
formulation summarized before. One may then consider finite
transformation kinematics in DIC. The deformation gradient
tensor F is defined as [25]
F = ∇zZ = I + ∇zu(z), (10)
where I is the identity tensor.
The same DIC strategy as previously adopted is followed
by correcting the deformed image and bringing it back onto
the reference one. The transformation Z(z) is sought, and
because of the intrinsic nonlinearities of the problem, an
iterative approach is chosen. At step n of the algorithm, an
approximation of the transformation is denoted by
Z ≈ χ(n)(z), (11)
and the corresponding displacement reads
v(n)(z) = χ(n)(z) − z. (12)
The incremental displacement correction δv(n+1)(z) is
obtained from its definition
Z = χ(n)(z) + δv(n+1)(z), (13)
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Figure 9. Average residual displacement fields along the horizontal (a) and the vertical (b) directions. The fields are expressed in pixels,
whose physical size is 240 nm.
and a Taylor expansion of the corrected-deformed image,
where g˜(n)(z) denotes g(χ(n)(z)), becomes
g(Z(z)) = g(χ(n)(z) + δv(n+1)(z))
= g(χ(n)(z)) + ∇Zg(χ(n)(z)) · δv(n+1)(z)
= g(χ(n)(z)) + ∇zg(χ(n)(z)) · F(n+1)−1 · δv(n+1)(z)
≈ g˜(n)(z) + ∇z f (z) · F(n+1)−1 · δv(n+1)(z). (14)
It is observed that if δw(n+1)(z) ≡ F(n+1)−1 · δv(n+1)(z) is
introduced, then
g(Z(z)) − f (z) ≈ g˜(n)(z) − f (z) + ∇z f (z) · δw(n+1)(z), (15)
hence, the standard DIC procedure (3) can be used (i.e., same
matrix and second member construction) to evaluate δw(n+1),
but the incremental displacement should be corrected to
δv(n+1)(z) = F(n+1) · δw(n+1)(z). (16)
After the correction step, the updated fields read
F(n+1) = F(n) + ∇zδv(n+1)(z),
v(n+1)(z) = v(n)(z) + δv(n+1)(z),
χ(n+1)(z) = χ(n)(z) + δv(n+1)(z),
g˜(n+1)(z) = g(χ(n+1)(z)). (17)
In the particular case of large rigid body motions and small
strains, F(n) is essentially a rotation matrix, R(n). The rotation
is evaluated at each step n of the algorithm using the polar
decomposition of the deformation gradient tensor
F(n) = R(n) · V (n), (18)
where V (n) is the right stretch tensor. From the right Cauchy–
Green strain tensor:
C(n) = F(n)T · F(n), (19)
it is possible to evaluate the rotation tensor
R(n) = F(n) · C(n)−1/2. (20)
The measured displacement fields are then projected onto the
chosen basis of fields (8). The RMS value of the residual
displacement is shown in figure 8 as a function of the
prescribed rotation angle of the SEM stage. The residual
displacements differ very slightly for all possible rotation
angles. Its mean value over this set of ten evaluations is
0.22 pixel (or 54 nm) for a standard deviation of 0.009 pixel
(or 2.0 nm).
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Figure 10. Change of the RMS of displacement error ρ in pixels as a
function of the nominal rotation angle of the scan (in degrees). The
physical size of one pixel is 240 nm.
For each rotation angle, the residual displacement fields
are similar to those obtained without rotation (see figures 7(c)
and (d)), but with different dynamic ranges. The average
residual displacement fields are shown in figures 9(a) and (b).
The evaluation of the rotation matrix R(n) during the DIC
calculation gives us direct access to the true value of the
rotation angle. Therefore, over the nine successive rotations
of 10◦, an average of measured angle increment of 9.8◦ is
obtained, with an RMS value of 0.3◦. This observation may
result from an underestimation of the setpoint angle, or from
a slight tilt of the rotation stage [24].
3.2.2. Apparent DIC motion from scan beam rotation. In this
part, we apply the same procedure as earlier, but instead of
rotating the sample using the SEM stage holder, a series of
10 rotation increments of the SEM scan beam is conducted.
The working conditions of the SEM are kept identical.
Displacement measurements between the reference speckle
and the SEM images are achieved using the same DIC method
and the same mesh as discussed above.
Similar residual displacement errors as functions of
the nominal rotation angle are obtained (figure 10), once
the measured displacement fields are approximated with the
chosen basis of distortion fields. The mean value of the RMS
levels of residual displacements over this set of ten evaluations
7
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Figure 11. Schematic of the decomposition of each of the k displacement measurements into imaging distortions, rotation and patterning
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Figure 12. Imaging distortions along the horizontal (a) and the vertical (b) directions, and patterning errors along the horizontal (c) and the
vertical (d) directions at convergence of the deconvolution. The fields are expressed in pixels, whose physical size is 240 nm.
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Figure 13. Change of the RMS value of the residual fields in pixels
as a function of the nominal rotation angle of the pattern (in
degrees). The physical size of one pixel is 240 nm.
is 0.22 pixel (or 54 nm) for a standard deviation of 0.008 pixel
(or 2.0 nm), which is very close to the previous levels.
An average of measured angle increment of 10.0◦ is
now obtained, with an RMS value of 0.008◦. With regard
to this result, the scan beam rotation appears to be much more
accurate than the stage rotation. It does not involve any out-
of-plane displacement due to misalignments as the stage is
motionless.
4. Partition of patterning and imaging errors
Let us now separate the relative contributions of patterning
and imaging in the overall error that has been measured.
Ten DIC measurements of displacement fields between SEM
images rotated at ten different angles (thanks to a stage
rotation every 10◦ increment from 0◦ to 90◦) and the reference
pattern are used. The ROI and the mesh are identical for each
measurement.
For each rotation angle, θk, the displacement measured
by DIC, denoted uk, is sought as the composition of different
transformations; first a patterning distortion, then a rotation
roughly known, and finally an imaging error described in
figure 11. The searched patterning error υg is strictly identical
for the ten displacement fields, which is expected since
the pattern remains unchanged. Concerning the imaging
distortions, υd , a similar assumption of stationarity is made,
ignoring their time evolution.
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Figure 14. Ten error fields in pixels of the partition at convergence. rkx is the component of rk along the horizontal direction, and rky along the
vertical direction. The physical size of one pixel is 240 nm.
The principle to separate these two contributions consists
of expressing the apparent displacement field as a static field
(the imaging distortion), and one that rotates together with the
sample. Because large rotations are considered, the problem is
nonlinear in the entire set of parameters needed to characterize
each displacement field. However, considering one of the
displacement fields as known, it is rather straightforward to
determine the second and vice versa. This procedure converges
to a well defined solution in a few iterations (i.e., typically of
the order of 10).
The remainder of this section gives details on the
formulation and solution of the problem using a similar
approach to that of the previous section. The deformed
coordinate system in the reference pattern image, denoted zk3,
is expressed as
zk3 = z0 + uk(z0), (21)
where uk is the kth measured displacement field.
An approximation of zk3, denoted zˆ
k
3, is proposed
zˆk3 = (z0 + υd(z0)) ei(θ
k+dθ k ) + υg
(
zˆk2
)
, (22)
where zˆk2 is an estimation of an intermediate coordinate system
after imaging distortions and the rotation
zˆk2 = (z0 + υd(z0)) ei(θ
k+dθ k ), (23)
and dθ k, a set of unknowns introduced to allow for small
fluctuations from the nominal value of the angle θ k previously
measured (see section 3.2.1). The displacement fields υd and
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υg are both searched in the form of the previously described
expressions of distortions (7). A second-order expansion
is chosen as previously (see equation (8)), leading to two
sets of complex parameters (ak1, . . . , a6) and (b1, . . . , b6) to
describe, respectively, υd and υg. Because they control the
2D rigid body motions, the parameters ak1 are specific to each
field k.
The rotation offsets dθ k are very small and, consistent
with the small correction assumption, second-order cross-
products of unknowns are neglected so that equation (22)
becomes
zˆk3 = (z0 + υd(z0) + i dθ kz0) eiθ
k + υg
(
zˆk2
)
. (24)
An additional constraint prescribes the imaginary part of a2 to
be zero since the rotation is described by θ k and dθ k.
The quality of the proposed deconvolution is estimated by
the error fields
rk = zk3 − zˆk3. (25)
The choice was made to estimate υd and υg one after the other
and not simultaneously. Thus two linear systems are solved
instead of one nonlinear system by resorting to least squares
fit. However, approximation errors are cumulated and should
be reduced. A loop is set up to first update υ(n+1)d from υ(n)g ,
then υ(n+1)g and iteratively continues, until the convergence of
the error fields rk is reached. As initialization, the patterning
errors υ(0)g are neglected.
In figure 12, imaging distortions and patterning errors
obtained at convergence are shown. The change of the residual
fields rk between the first iteration and the final iteration is
presented in figure 13 as a function of the rotation angle
of the pattern. Both horizontal and vertical components of
the ten error fields are shown in figure 14. A low frequency
kinematic signal still appears in some of the error fields. It
was checked that richer bases (i.e., higher order terms of the
series expansion (7)) for υd or υg do not allow for their
reduction.
5. Conclusion and perspectives
Surface marking of steel samples by e-beam microlithography
with known reference (i.e., numerically-generated random
pattern) has been characterized by means of digital image
correlation (DIC). As picture acquisitions are obtained with
SEM instruments, the measured displacement fields from
the registration of the reference and imaged patterns are
a combination of patterning and imaging biases. Several
evaluations of the distortions have been performed, after
a series of rotations of the observed pattern and of the
SEM scan beam. A second-order polynomial basis is revealed
sufficient to capture most of the distortions, which turned
out to be very comparable in secondary electron and
backscattered electron modes and for the different rotation
angles. To separate the global errors into two fields, one for
patterning and one for imaging, it is proposed to analyze a
series of images acquired after rotation of the specimen by
different angles. An iterative scheme based on the linearization
of the displacement errors allows for convergence in a few
iterations. The patterning is shown to involve much less error
(in the 400 nm range) than the imaging distortions (in the 2 μm
range).
Since very large rotations are prescribed (i.e., up to
90◦), finite transformation kinematics has been implemented
in the DIC formulation. The basic structure of the code
remains unchanged. The only modification is related to the
displacement corrections that are evaluated at each iteration.
They require an estimate of the mean component of the
deformation gradient tensor.
Once the proposed calibration has been performed, the
random part of the measurement error and some additional
drifts can be evaluated by acquiring different images of the
same sample without any motion of the SEM stage. When
these last steps are carried out, the SEM user has a better
evaluation of the measurement errors when registering images
via DIC. Despite the difficulties and restrictions associated
with sample patterning at small scales, and the use of imaging
devices not initially tailored for kinematic measurements, the
errors obtained on displacement fields are very small. Some
additional errors will arise when the sample deforms, for
example because the local texture imaged by the SEM can
evolve upon straining due to slip band accumulation and
topographic variations. This will have to be addressed in future
studies since it is desirable to characterize and improve the
kinematic measurements conducted at microstructural scales
for both low and high strain values.
The SEM in situ material testing combined with DIC will
then be highly beneficial for the study of plasticity and its
onset, and for the analysis of damage involving larger strains.
With such data, parameters of crystal plasticity laws can be
determined by coupling full field measurements and finite
element simulations.
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Appendix. Displacement fields of the second-order
expansion of the basis expressed in equation (7)
The measured displacement fields are approximated as linear
combinations of the following fields with complex-valued
amplitudes. Thus, a full display of the basis also includes
the same five fields but with a swap of the columns and with
an opposite sign of one column.
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Field Horizontal direction (imaginary part) Vertical direction (real part)
z
 
 
500 1000
500
1000 −0.5
0
0.5
 
 
500 1000
500
1000 −0.5
0
0.5
z
 
 
500 1000
500
1000 −0.5
0
0.5
 
 
500 1000
500
1000 −0.5
0
0.5
z2
 
 
500 1000
500
1000 −0.5
0
0.5
 
 
500 1000
500
1000
−0.2
0
0.2
zz
 
 
500 1000
500
1000 0
0.2
0.4
 
 
500 1000
500
1000 0
0.2
0.4
z2
 
 
500 1000
500
1000 −0.5
0
0.5
 
 
500 1000
500
1000
−0.2
0
0.2
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